



Struktureinstellung und magnetische Dehnung 
in polykristallinen magnetischen   





Der Fakultät Maschinenwesen 
der 
Technischen Universität Dresden 
zur 
Erlangung des akademischen Grades 




Dipl.-Ing. Uwe Gaitzsch 













































Dr. Stefan Roth, IFW Dresden  
 







Prof. Dr. Ludwig Schultz, IFW Dresden, TU Dresden, Deutschland 
Prof. Dr. Mehmet Acet, Universität Duisburg – Essen, Deutschland 




1  Einleitung………………………………………………………………… ……... 1 
2  Grundlagen……………………………………………………………………… 4 
2.1  Martensitische Umwandlungen……………………………………….. 4 
2.2  Magnetischer Formgedächtniseffekt………………………………….. 8 
2.3  Nickel – Mangan – Gallium……………………………………………. 13 
3  Experimentelles …………………………………………………………….….. 18 
3.1  Probenherstellung………………………………………………….…… 18 
3.2  Wärmebehandlung……………………………………………………… 20 
3.3  Probennahme für mechanisches Training…………………………… 20 
3.4  Magnetische Untersuchungen………………………………………… 21 
3.5  Thermische Analyse……………………………………………………. 22 
3.6  Röntgendiffraktometrische Verfahren………………………………… 23 
3.7  Magnetomechanische Charakterisierung……………………………. 24 
3.8  Akustisch unterstützte Zwillingsgrenzenbewegung…………………. 26 
3.9  Dilatometrie……………………………………………………………… 27 
4  Ergebnisse………………………………………………………………………. 28 
4.1  Einstellung der Struktur ……………………………………………….. 28 
 4.1.1 Allgemeines………………………………………………………. 28 
 4.1.2 Pulverproben……………………………………………………… 29 
 4.1.3 Wiederherstellung der 7M – Struktur………………………….. 31 
 4.1.4. Einstellung anderer Strukturen………………………………… 37 
4.2  Anisotropie der thermischen Ausdehnung…………………………… 41 
4.3  Orientierung der texturierten Proben…………………………………. 43 
4.4  Mechanisches Training………………………………………………… 46 
 4.4.1.  Magnetomechanisches Training an Einkristallen…………… 46 
 4.4.2   Mechanisches Training an polykristallinen 7M – Proben…… 50 
 4.4.3  Mechanisches Training an polykristallinen 5M – Proben…... 54 
4.5  Mechanisches Verhalten der 5M – Proben………………………….. 58 
4.6  Magnetische Dehnung…………………………………………………. 63 
4.7  Magnetisch induzierte mechanische Spannung…………………….. 67 
4.8  Akustisch unterstützte Zwillingsgrenzenbewegung im Magnetfeld.. 68 
 







Verformung ohne mechanischen Kontakt ist schon lange ein Menschheitstraum. Er-
reicht werden kann dies bei Materialien, die ohne mechanische Krafteinwirkung von 
außen ihre Form verändern. Die für die Verformung notwendige Energie wird in die-
sen Legierungen durch Temperatur, elektrische oder magnetische Felder zugeführt. 
Die Verformungen beruhen auf elastischen Verzerrungen, Phasenumwandlungen 
oder Zwillingsgrenzenbewegung. Große Verformungen können durch die beiden 
letztgenannten Mechanismen erreicht werden. In Legierungen mit thermoelastischer 
martensitischer Phasenumwandlung ohne Volumenänderung können Formgedächt-
niseffekte beobachtet werden. Dazu zählen 
 
• thermische Phasenumwandlung mit Dehnungseffekten (Ein-, Zweiwegeffekt), 
• mechanisch induzierte Phasenumwandlung (Superelastizität). 
 
Möglich wird dies, wenn bei der Phasenumwandlung und bei der Verformung die 
nächsten Nachbaratome die selben bleiben und nur eine geringe Scherung auftritt. In 
magnetischen Formgedächtnislegierungen (MSM alloys: magnetic shape memory) 
geht es um die Verbindung von magnetischen und mechanischen Eigenschaften. Die 
am häufigsten untersuchten Systeme basieren auf Heuslerstrukturen [Vas03]. Die 
bekannteste Legierung ist Ni-Mn-Ga, in der eine magnetisch induzierte Dehnung von 
0,2 % durch Zwillingsgrenzenbewegung 1996 erstmals von K. Ullakko et al. nachge-
wiesen wurde [Ull96]. Die Dehnung konnte im Laufe der Jahre auf das kristal-
lographische Maximum der Strukturen von 6 % [Mur00] bzw. 10 % [Mul04] erweitert 
werden. In den Arbeitsgruppen um Wassermann et al. und Planes et al. wurden vor 
allem Ni-Mn-X – Systeme (X = Al, In, Sn) untersucht, in denen folgende Effekte beo-
bachtet wurden [Ace02, Kre05, Kre06] 
 
• magnetisch induzierter Phasenübergang, 
• magnetisch induzierte Zwillingsgrenzenbewegung. 
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Tabelle 1: Magnetisierungsprozesse und Verformungsmechanismen in magnetischen  








Zusätzlich wurde die Möglichkeit der mechanisch induzierten Magnetisierungsände-
rung beschrieben [Suo04, Mul03b]. Die besonderen Eigenschaften der magnetischen 
Formgedächtnislegierungen liegen demnach in der unmittelbaren Verknüpfung von 
magnetischen und mechanischen Eigenschaften und sind in Tabelle 1 zusammen-
gestellt. 
 
Sowohl die Phasenumwandlung, als auch die Zwillingsgrenzenbewegung ändern 
gleichzeitig den Magnetisierungszustand und die äußere Form des Materials. Der 
Schwerpunkt dieser Arbeit liegt in der Untersuchung der Zwillingsgrenzenbewegung, 
sowohl in der dafür nötigen Spannung, als auch in der dadurch erzielbaren Dehnung. 
Dabei soll durch geeignete Herstellung und als Folge eines Trainingsprozesses die 
Zwillingsgrenzenbewegung soweit erleichtert werden, dass sie als Folge eines Mag-
netisierungsprozesses stattfindet. Denn sind die Zwillingsgrenzen zu schwer beweg-
lich, findet die Ummagnetisierung im Magnetfeld durch Drehung der Magnetisierung 
statt. Diese Drehung der Magnetisierung ist kein Verformungsmechanismus und 
kann daher die äußere Form des Werkstoffs nicht beeinflussen. Effekte der Magne-
tostriktion werden hier nicht berücksichtigt. Phasenumwandlungen durch ein äußeres 
Magnetfeld treten im hier untersuchten System erst bei sehr hohen äußeren magne-
tischen Feldern auf und werden hier ebenfalls nicht untersucht. 
 
Die in den zitierten Arbeiten erreichten Ergebnisse wurden an Einkristallen erzielt. 
Das Ziel dieser Arbeit ist es, Ni-Mn-Ga polykristallin so herzustellen, dass Zwillings-
grenzenbewegung und damit makroskopische Dehnung durch ein äußeres Magnet-
feld möglich ist. Dazu wird zunächst durch gerichtete Erstarrung ein texturierter 
Formkörper hergestellt, der dann durch Wärmebehandlung und thermomechanische 
Behandlung in einen Zustand überführt werden soll, in dem Zwillingsgrenzen durch 
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ein Magnetfeld bewegt werden können. Polykristalle sind besonders aus Sicht künfti-
ger Anwendungen interessant, da sie preisgünstiger und schneller als Einkristalle 
herzustellen sind. Der größte Nachteil ist, dass Korngrenzen die Zwillingsgrenzen-
bewegung erschweren oder sogar verhindern können. Außerdem ist ein Sprödbruch 
entlang der Korngrenzen zu vermeiden. 
 
Die Veränderung des Gefüges während des Trainings, der Gießprozess und die Ho-







2.1 Martensitische Umwandlungen 
 
Martensitische Phasenumwandlungen treten in Systemen auf, deren Gitter eine 
Scherinstabilität hat. Diese Instabilität kann durch Absenkung der Temperatur oder 
durch den Einfluss äußerer Felder (magnetisch, elektrisch, mechanisch) entstehen. 
Ist die Kristallstruktur hoher Symmetrie instabil, kommt es zur martensitischen Reak-
tion. Diese ist eine diffusionslose Umwandlung zu einer Kristallstruktur niedrigerer 
Symmetrie. Diese Umwandlungen laufen meist von kubisch raumzentriert zu kubisch 
flächenzentriert oder tetragonal flächenzentriert ab und werden in Systemen wie Fe-
C, Ni-Ti oder Cu-Zn-Al beobachtet. Es sind Umwandlungen erster Ordnung, die un-
abhängig von der Kühlrate beobachtet werden können. Eine reversible Umwandlung, 
die durch Temperatur und äußere Spannungen herbeigeführt werden kann, nennt 
man thermoelastische Umwandlung. Die Umwandlungstemperatur bzw. die nötigen 
Spannungen oder Felder, die die Umwandlung herbeiführen, sind stark von der Zu-
sammensetzung abhängig [Wut00, Kho04]. 
 
Aus dem System Eisen – Kohlenstoff stammen die Begriffe Austenit und Martensit 
für die Hoch- und die Tieftemperaturphase, die auch bei den anderen Stoffsystemen 
so verwendet werden. Die nach A. Martens benannte martensitische Umwandlung im 
System Eisen – Kohlenstoff beruht auf magnetischen Spindichtefluktuationen und 
kann nur durch rasche Abkühlung herbeigeführt werden. Die rasche Abkühlung be-
wirkt hier eine Unterbindung der Entmischung von Eisen und Kohlenstoff. Zusätzlich 
ist in diesem System eine Vergrößerung des Volumens zu beobachten, die Umwand-
lung findet von der dicht gepackten kfz Struktur zur locker gepackten krz Struktur 
statt. Da bei rascher Abkühlung der Kohlenstoff im Martensit zwangsgelöst bleibt, ist 
die Kristallstruktur tetragonal verzerrt. Tatsächlich wird der Begriff Martensit in die-
sem System nur verwendet, wenn durch zwangsgelösten Kohlenstoff die Einheitszel-
le tetragonal verzerrt wird. Auch ist die Umwandlung häufig nicht vollständig, es ver-
bleibt Restaustenit im Gefüge. Im Gleichgewicht müsste der Kohlenstoff heraus dif-
fundieren, weil in der krz Struktur die Löslichkeit für Kohlenstoff sehr gering ist  
(0,02 % bei 723 °C, 10-4 % bei Raumtemperatur [Rie00]). Ist die Zeit für Entmischung 
gegeben, wandelt der Austenit (kfz Fe-C) in Ferrit (krz α-Fe) und Zementit (Fe3C) 
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um. Doch dies ist nicht der Gleichgewichtszustand in diesem System. Dieser wird 
durch Ferrit (krz α-Fe) und Graphit beschrieben und stellt sich erst nach längerer 
Wärmebehandlung unterhalb der Umwandlungstemperatur ein. 
 
Martensitische Reaktionen sind scherdominierte Umwandlungen. Die Scherung ist 
eine Abgleitung von Atomebenen um weniger als einen Atomabstand. Die gleitenden 
Ebenen selbst verändern sich dabei nicht und werden daher invariante Ebenen oder 
Habitusebenen genannt. Zwillingsgrenzen entstehen durch die unterschiedliche 
Richtung der Scherung in Bezug auf eine feste Habitusebene (s. Abb. 2.1). Sie wer-
den gebildet, um die äußere Form des Martensits der des Austenits anzugleichen 
und so innere Spannungen abzubauen. Dieser verzwillingte Martensit wird als akko-
modierter Martensit bezeichnet [Mul03a]. Im Regelfall ist die Zwillingsgrenze eben. 
Dann verhalten sich die Kristallgitter auf beiden Seiten der Zwillingsgrenze wie Bild 
und Spiegelbild zueinander. Gespiegelt wird an der Zwillingsgrenze. Alle Atome, die 
die Grenzfläche bilden, passen in die Gitter beider Zwillinge, da sie auf der Habitus-
ebene liegen, der invarianten Ebene. Eine solche Zwillingsgrenze besitzt nur eine 
geringe Energie und kann im Vergleich zu anderen Grenzflächen niedriger Energie 
leicht bewegt werden.  
 
Abb. 2.1: Zwillingsbildung bei der martensitischen Umwandlung. Die Habitusebene liegt hier horizontal 
 
Die Scherung der Atome kann ohne Diffusion ablaufen. Da früher angenommen wur-
de, alle Atome würden sich gleichzeitig bewegen, bildeten sich die Begriffe „kollektive 
Scherbewegung“ oder „militärische Umwandlung“ heraus [Hal54]. Mittlerweile ist ge-
sichert, dass auch diese diffusionslosen martensitischen Umwandlungen über Keim-
bildung und Keimwachstum ablaufen. Der sich durch das Material bewegende und 
die Umwandlungsfront beschreibende Defekt wird als Disconnection bezeichnet (ein 
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deutsches Wort hat sich dafür noch nicht gebildet) [Hir96]. Eine Disconnection ist ein 
Liniendefekt, der einer Versetzung ähnelt, und durch Burgersvektor und Stufenhöhe 
beschrieben wird. Die Stufenhöhe beschreibt den Weg, um den die Grenzfläche beim 
Passieren einer Disconnection senkrecht zur Grenzfläche versetzt wird. Der Burgers-
vektor beschreibt die Verlagerung der Atome entlang der Grenzfläche (s. Abb. 2.2). 
Stufenhöhe h und Burgersvektor b stehen für diffusionslose martensitische Umwand-
lung ohne Volumenänderung senkrecht aufeinander. 
 
Abb. 2.2: Systematische Darstellung einer Versetzung und einer Disconnection. Während für die Be-
schreibung der Versetzung der Burgersvektor b ausreichend ist, ist für die Disconnection ein weiterer 
Parameter nötig, die Stufenhöhe h. 
 
Damit ist die Geschwindigkeit der martensitischen Phasenumwandlung durch die 
Beweglichkeit dieses Defektes gegeben. Eine solche Disconnection gilt als beweg-
lich, wenn sämtliche Atome der austenitischen Phase nur durch Scherbewegung in 
die martensitische Phase überführt werden können [Pon03a, Pon03b]. Dies ist in der 
Regel für martensitische Umwandlungen erfüllt. Es kann nicht erfüllt sein, wenn die 
Atome des Austenitgitters nicht nur durch Scherung entlang der Habitusebene in die 
Positionen des Martensitgitters überführt werden können. Auch können sich zwei 
einander durchkreuzende Disconnections behindern, da sich am Kreuzungspunkt 
Kinken (Stufen) entlang der Linie der Disconnection bilden, an denen sie selbst auf-
gehalten wird (s. Abb. 2.3). 
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Abb. 2.3: Darstellung zweier sich durchkreuzender Disconnections mit den Stufenhöhen hα und hβ, 
und Burgersvektoren bα und bβ. Die dabei entstehenden Stufen (im Bild: Intersection segment) bilden 
die Haftzentren, an denen die Disconnection aufgehalten wird (Abb. nach [Pon03b]). 
 
Disconnections treten auch innerhalb der martensitischen Phase auf, wo sie Stufen 
in Zwillingsgrenzen verursachen, bzw. bei der Bewegung von Zwillingsgrenzen ent-
stehen. Denn für Zwillingsgrenzen ist es energetisch günstiger, sich nicht im ganzen 
zu bewegen, sondern in Stufen. An diesen Stufen befindet sich je eine Discon-
nection. Auch Disconnections oder Versetzungen bewegen sich nicht im Ganzen, 
sondern stückweise über den so genannten Kinkenmechanismus [Sch01]. Kinken 
sind Stufen in Bewegungsrichtung des Defektes, Sprünge senkrecht zur Bewegungs-
richtung werden dagegen als Jogs bezeichnet. 
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2.2 Magnetischer Formgedächtniseffekt 
 
Der Magnetische Formgedächtniseffekt beruht auf der Bewegung von Zwillingsgren-
zen. Die Zwillingsgrenzenbewegung ist neben der Versetzungsbewegung und der 
Scherbandbildung ein Träger der plastischen Verformung in metallischen Systemen 
[Rie00]. Sie tritt immer dann auf, wenn Zwillingsgrenzen im Material vorhanden sind 
und die nötige Spannung zu deren Bewegung geringer ist als die zur Versetzungs-
bewegung oder zur Scherbandbildung. 
 
Beim Überschreiten der Zwillingsgrenze ändert sich die Orientierung des Kristalls in 
einer vorherbestimmten Weise immer gleich, tatsächlich verhalten sich die Gitterbe-
reiche zu beiden Seiten der Zwillingsgrenze wie Bild und Spiegelbild zueinander (Typ 
1) [Hal54]. In Abb. 2.1 ist die Orientierungsänderung durch die Pfeile in den Gittern 
dargestellt.  
 
Das wohl bekannteste Beispiel für Deformation durch Zwillingsgrenzen findet sich im 
hexagonalen Zinn. Wegen der mit der Zwillingsgrenzenbewegung einhergehenden 
akustischen Emission kommt es zum sog. „Zinngeschrei“ [Cha35]. Da der Mecha-
nismus der Verformung durch die Asymmetrie der Elementarzelle gegeben ist, muss 
die Verformung dann erschöpft sein, wenn sich alle Zwillingsgrenzen komplett durch 
das Material bewegt haben. Dann sind keine Zwillingsgrenzen mehr vorhanden und 
das Kristallgitter ist komplett in Richtung der äußeren Spannung orientiert. Eine wei-
tere Verformung durch Zwillingsgrenzenbewegung ist nicht mehr möglich. 
 
Beim klassischen thermischen Formgedächtniseffekt werden die Zwillingsgrenzen im 
Material durch martensitische Umwandlung aus einer kubischen Struktur erzeugt. 
Nach erfolgter Verformung wird das Material erwärmt und so die kubische Struktur 
wieder gewonnen. In dieser Struktur verschwinden die Zwillingsgrenzen, die durch 
die martensitische Umwandlung entstanden. Deswegen geht auch die durch Zwil-
lingsgrenzenbewegung verursachte Verformung zurück. Beim neuerlichen Abkühlen 




Für die Verschiebung von Zwillingsgrenzen durch ein äußeres Magnetfeld ist die 
Phasenumwandlung nicht nötig. Statt dessen wird die Energie eines äußeren Mag-
netfeldes genutzt, um über die magnetokristalline Anisotropieenergie die Zwillings-
grenzen zu bewegen. Denn Zwillingsgrenzenbewegung ist in diesen Materialien 
gleichzeitig ein Magnetisierungsprozess. Im hier untersuchten System 
Ni50Mn25+xGa25-x liegt die magnetisch leichte Richtung parallel zur kurzen c-Achse 
[Soz01]. Wird nun ein magnetisches Feld senkrecht zur leichten Richtung angelegt, 
dreht sich die Magnetisierung aus der leichten Richtung heraus. Die daraus resultie-
rende Abweichung der Magnetisierung von der leichten Richtung erfordert Energie.  
 
Die durch eine Zwillingsgrenze voneinander getrennten Bereiche werden Varianten 
genannt. Beim Übergang von einer zur benachbarten Variante ändert sich die Orien-
tierung so, als würde sie an der Zwillingsgrenze gespiegelt. Der Winkel, um den sich 
die Orientierung tatsächlich ändert, hängt nur vom c/a-Verhältnis der Kristallstruktur 
ab, denn die Zwillingsgrenze liegt bei Ni-Mn-Ga auf einer (101) – Ebene. Der Betrag 
der Orientierungsdifferenz φ wird im folgenden kurz abgeleitet (s. Abb. 2.4). 
 
Abb. 2.4: Schematische Darstellung einer Zwillingsgrenze mit bezeichneten Gitterkonstanten c und a 
und der Orientierungsdifferenz φ. 
 
Im rechtwinkligen Dreieck gilt: tanα = c / a bzw. α = arctan(c/a). 
Durch Parallelverschiebung ist φ = 2α  ersichtlich.   
und damit: φ = 2 arctan(c/a). 
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Da das c/a- Verhältnis nahe bei 1 liegt (0,9 bzw. 0,94), ändert sich die Orientierung 
der leichten Achse beim Übergang über eine Zwillingsgrenze um beinahe 90° (84° 
bzw. 86,5°).  
 
Eine schematische Darstellung der Zwillingsgrenzenbewegung ist in Abb. 2.5 ge-
zeigt. Der Startzustand ist ein einvariantiger Zustand, in dem die magnetisch leichte 
Richtung horizontal liegt. Die Varianten mit vertikaler leichter Richtung sind blau ein-
gefärbt. Im linken Teil des Bildes geschieht die Verformung durch eine äußere Kraft. 
Da die magnetisch leichte Richtung entlang der kurzen c-Achse liegt, wird hier durch 
die Kompression die leichte Richtung parallel zur Krafteinleitungsrichtung gebracht. 
Durch die Kompression wird ein einvariantiger Zustand mit vertikaler leichter Rich-
tung erzeugt. Durch Anlegen eines Magnetfeldes in horizontaler Richtung wird wie-
derum die leichte Richtung in horizontaler Lage bevorzugt. Sind die Zwillingsgrenzen 
beweglich genug, kann der einvariantige Ausgangszustand durch Zwillingsgrenzen-
verschiebung wieder hergestellt werden.  
 
Abb. 2.5: Konzept der mechanischen und magnetischen Verschiebung von Zwillingsgrenzen.  
 
Durch die Kristallanisotropie gibt es im äußeren Magnetfeld einen Energieunter-
schied zwischen den beiden Varianten und es wirkt eine Kraft auf die Zwillingsgren-
ze. Diese Kraft steigt solange an, bis die Anisotropiefeldstärke erreicht ist. Dann sind 
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die beiden Varianten parallel magnetisiert. Aufgrund der Größe der magnetokristalli-
nen Anisotropieenergiekonstante K ist die maximale magnetisch erzeugbare Schub-
spannung auf eine Zwillingsgrenze τmax beschränkt. Es gilt 
 
τmax = K/s  [Mul02]. 
 
K…magnetokristalline Anisotropieenergiekonstante K1c aus EAniso = K1csin²θ + K2csin4θ + ... 
s…Zwillingsscherung (s. u.) 
 
Oberhalb des Anisotropiefeldes steigt die Kraft auf eine Zwillingsgrenze nicht mehr 
an, da sich die Energiedifferenz zwischen beiden Varianten nicht mehr ändert. Um 
bei gleicher Anisotropie das τmax bereits in geringen Magnetfeldern zu erreichen, ist 
ein Material mit hoher Sättigungsmagnetisierung Ms nötig. Denn Anisotropiefeldstär-
ke HA und Anisotropieenergie K hängen wie folgt zusammen: 
 
HA = 2K/µ0Ms. 
 
µ0…magnetische Feldkonstante (4pi10-7 Vs/Am) 
 
Der zweite Faktor s ist die Zwillingsscherung. Sie ist nach O’Handley et al. [Han00] 
gegeben durch  
 
s = 1/2(a/c – c/a),  
 
c,a…Gitterkonstanten im Martensit. 
 
2arctan(s/2) ist der Winkel, um den eine Atomlage geschert wird, wenn sich eine 
Zwillingsgrenze von einer Seite der betrachteten Atomebene auf die andere bewegt. 
Die Bewegung der einzelnen Atome ist dabei deutlich kleiner als ein Atomabstand. 
Obwohl sich die einzelnen Atome nur wenig bewegen müssen, um die Zwillingsgren-
ze zu bewegen, ändert sich die Orientierung der Einheitszelle stark. So wird für den 
5M – Martensit eine Scherung von etwa 3,5° für jedes Atom benötigt, um eine Reo-
rientierung des Martensits von 86,5° zu erreichen. In den meisten Darstellungen wird 
von einer Orientierungsdifferenz von 90° ausgegangen, um die bildliche Darstellung 
zu vereinfachen (wie auch in Abb. 2.5). Eine solche vereinfachte Darstellung mit der 
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Lage der magnetisch leichten Richtung bzw. der magnetischen Domänen ist in Abb. 
2.6 zu sehen. 
 
 
Abb. 2.6: Vereinfachte Gefügedarstellung mit leichten Richtungen (Doppelpfeile). Blau eingefärbte 
Variante: c-Achse horizontal, weiße Variante: c-Achse vertikal, Unterteilung der Zwillinge in magneti-
sche Domänen (Pfeile mit einer Spitze) durch 180° - Blochwände . 
 
Die maximale Dehnung, die durch vollständige Reorientierung einer einvariantigen 
martensitischen Probe erzeugt werden kann, ist ebenfalls durch das c/a – Verhältnis 
gegeben. 
 
εmax = 1 – c/a 
 
Mit steigender maximal erreichbarer Dehnung wächst die Zwillingsscherung, aber die 
maximale magnetisch erzeugbare mechanische Spannung auf eine Zwillingsgrenze 
sinkt. Jedoch hängen im Allgemeinen sowohl die maximal erreichbare Dehnung als 
auch die magnetokristalline Anisotropieenergie von der Kristallstruktur ab und sie 
können nicht unabhängig voneinander verändert werden. Im System Ni-Mn-Ga hän-
gen die Anisotropieenergien aber nur wenig von der Kristallstruktur ab. Daher ist in 
Strukturen mit geringer maximaler Dehnung eine magnetisch induzierte Zwillings-
grenzenbewegung eher möglich.  
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2.3 Nickel – Mangan – Gallium 
 
Im System Ni-Mn-Ga bildet sich eine intermetallische Phase mit der stöchiometri-
schen Zusammensetzung Ni2MnGa. Diese Phase hat einen weiten Homogenitätsbe-
reich (Phasendiagramm in Abb. 2.7). Die Struktur der Phase ist, von hohen Tempera-
turen kommend, wie folgt 
• Schmelze, 
• B2-Struktur (CsCl - Typ) [Ove99], 
• L21-Struktur (Heusler - Ordnung) [Pon00], 
• Vormartensitische Umwandlung [Che02], 
o (lattice softening, eingefrorenes Phonon “soft mode”) 
• Martensitische Umwandlung [Che98], 
• Intermartensitische Umwandlung (zusammensetzungsabhängig) [Che98]. 
 
Die Kristallstrukturen der B2- und L21- Strukturen sind in Abb. 2.8 dargestellt. 
 
 





Abb. 2.8: Hochtemperatur - Kristallstrukturen des Systems Ni-Mn-Ga. Statt B2 wird häufig B2’ ver-
wendet, da B2 streng für zweikomponentige Strukturen gilt. B2: zwei kubisch primitive Untergitter, L21: 
vier kfz Gitter. 
 
Bei Raumtemperatur treten, abhängig von der Zusammensetzung, mehrere marten-
sitische Phasen auf. Das Raumtemperaturphasendiagramm ist in Abb. 2.7 darge-
stellt. Die Martensittemperatur hängt von der Zusammensetzung ab. Jin et al. geben 
einen Zusammenhang für die Martensittemperatur in Abhängigkeit von der Legie-
rungszusammensetzung an [Jin02]  
 
TMart/K = 1960 -2110xMn – 4920xGa. 
 
xMn, xGa…Konzentrationen der Elemente 
 
Soll nun von einer bekannten Verbindung aus die Zusammensetzung verändert wer-
den, ist es sinnvoll, die Änderung der Martensittemperatur bei Austausch oder Zusatz 
von jeweils einem Prozent eines Legierungselementes zu beschreiben (s. Tabelle 2). 
Dabei bedeutet „+Ni -Ga“, dass 1 % Nickel zugegeben und 1 % Gallium entfernt wird. 
Nur „+Ni“ bedeutet hingegen, dass 1 % Nickel dazugegeben wird und 0,5 % der bei-
den anderen Elemente entfernt werden.  
 
Tabelle 2: Änderung der Martensittemperatur bei Substitution von jeweils einem Pro- 
                  zent eines Legierungselementes. 
 
Elementersatz +Ni -Ga +Ni -Mn +Mn -Ga +Ni +Mn +Ga 
∆TMart  +50 K +20 K +28 K +35 K -3 K -39 K 
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Bei der martensitischen Reaktion können, abhängig von der Zusammensetzung, ver-
schiedene Kristallstrukturen entstehen. Dabei bleiben die nächsten Nachbarn die 
gleichen wie in der L21-Phase, es ändern sich nur die Gitterkonstanten. Zusätzlich 
treten in der martensitischen Phase Modulationen der Strukturen auf. Die Modulation 
entspricht einer wellenartigen Verschiebung von Atomen in [-110] - Richtung (Ampli-
tude) entlang der [110] – Richtung (Wellenlänge) der L21-Phase [Zay04]. Durch die 
Modulation wird die Symmetrie gebrochen und eine Koordinatentransformation wird 
durchgeführt, um die Struktur zu beschreiben. Dazu wird ein monoklines Kristallsys-
tem gewählt. 
 
a = ½ [-110]kubisch 
b = [001]kubisch 
c = n*½ [110]kubisch, n … Modulationsperiode  
 
Die Richtungen [-110]kubisch und [110]kubisch schließen im orthorhombischen System 
keinen rechten Winkel ein. Da diese gleichzeitig die Basisvektoren a und c des neu-
en Kristallsystems sind, wird dieses monoklin. 
 
In dieser Arbeit wird die Beschreibung in kubischen Achsen gewählt, um die Orientie-
rungsbeziehung zum Austenit zu erhalten (z. B. [100]Austenit II [100]Martensit). Die Habi-
tusebenen bzw. Zwillingsebenen im Ni-Mn-Ga sind die {101} – Ebenen (s. Abb. 2.9).  
 
Abb. 2.9: Kubische Einheitszelle der L21-Struktur mit Lage der Habitusebene der martensitischen 
Umwandlung (schattiert). Diese Ebene wird die Zwillingsebene im Martensit. 
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Modulationen in martensitischen Strukturen sind von Ni-Al-Mn - Legierungen bekannt 
[Mor96] und werden in verschiedenen Weisen beschrieben. Da die Einheitszelle un-
ter Berücksichtigung der Modulation monoklin wird, wird den Bezeichnungen ein M 
nachgestellt. Die Zahl vor dem M beschreibt die Anzahl der Netzebenen oder die An-
zahl der einfachen Unterzellen, die übereinander gestapelt werden müssen, um die 
komplette Modulation in der Einheitszelle zu erfassen. Es existieren 2 Grundformen 
der Modulation: 
a) Über einer Periode von 5 Unterzellen moduliert (5M), 
b) Über einer Periode von 7 Unterzellen moduliert (7M). 
Außerdem ist eine nicht modulierte Struktur möglich (NM für non-modulated). Diese 
drei Strukturen unterscheiden sich auch bei formaler Nichtberücksichtigung der Mo-
dulation. Die Strukturdaten sind in Tabelle 2.1 zusammengestellt. 
 
Tabelle 3: Strukturdaten und magnetokristalline Anisotropieenergie.  
Struktur 5M 7M NM 
c/a - Verhältnis 0,94 [Soz01] 0,9 [Soz02] 1,2 [Pon00] 
Zwillingsscherung s 0,06 0,11 -0,18 
Symmetrie der 
magn. Anisotropie Leichte Richtung Leichte Richtung Leichte Ebene 
K1 / 105 J/m3 [Str03] 1,65 1,7 -2,3 
 
Neue Arbeiten von L. Righi et al. stellen eine nicht bzw. nur beinahe kommensurable 
Kristallstruktur fest [Rig07]. Die Inkommensurabilität ist jedoch sehr gering und zeigt 
sich dadurch, dass die durch die Modulation entstehenden Überstrukturreflexe nicht 
genau an den Positionen zu finden sind, wo sie bei perfekter Kommensurabilität zu 
erwarten wären (z. B. für 5M bei n/5 zwischen 2 Hauptreflexen in [110] – Richtung). 
Es werden aber dennoch 6 diskrete Zusatzreflexe beobachtet.    
 
Es gibt prinzipiell zwei Auffassungen über die Art, wie eine solche Modulation zu ver-
stehen ist. Die eine ist ein „Nanotwinning“, also eine lineare Verlagerung der Atome 
in eine Richtung, die nach einer bestimmten Anzahl von übereinander gestapelten 
Atomlagen in gleichen Schritten wieder zurückgeht. Der Betrag, um den zwei be-
nachbarte Atomlagen gegeneinander verschoben sind, ist dabei immer gleich. Diese 
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Annahme wird auch durch hochauflösende TEM - Aufnahmen gestützt [Pon03c, 
Pon05] und ist von Ni-Al-Mn – Legierungen bekannt [Nod90]. 
 
Die zweite Beschreibungsweise ist die sinusförmige Verschiebung der Atomebenen. 
Die Verschiebung kann durch folgende Formel beschrieben werden [Pon00]: 
 
∆x =A sin(2piz/L) +B sin(4piz/L) +C sin(6piz/L)    
 
∆x…Verlagerung des Atoms 
L…Modulationsperiode 
A, B, C… Konstanten, die an das Material oder an die Probe angepasst werden müssen 
x,z … Achsen des monoklinen Koordinatensystems 
 
Für den Fall der 5M – Modulation sind die Atompositionen, die aus den verschiede-
nen Gittermodellen entstehen, signifikant verschieden voneinander. Im Fall der wel-
lenförmigen Verlagerung ist die Einheitszelle mit Berücksichtigung der Modulation 
orthorhombisch, wohingegen im Fall des nanotwinnings eine monokline Verzerrung 
der Gitterzelle zu erwarten ist. Denn die erwartete Stapelfolge ist (3-2)2 [Nod90], was 
bedeutet, dass in die eine Richtung 3 Verlagerungsschritte stattfinden, jedoch nur 
zwei in die andere Richtung. Die folgende tiefgestellte „2“ bedeutet, dass die Zelle in 
z-Richtung verdoppelt werden muss, um Translationssymmetrie zu gewährleisten. 
Allerdings wurden von Pons et al. auch Bereiche mit der Stapelfolge (5-5) gefunden, 
in denen die Einheitszelle wieder orthorhombisch wird, sich also keine monokline 
Verzerrung einstellt. Für die 7M – Modulation ist immer eine monokline Verzerrung 
vorhanden. 
 
In dieser Arbeit werden Fragen der Strukturaufklärung nicht behandelt. Statt dessen 
soll die Einstellbarkeit der verschiedenen Martensitstrukturen und deren Nutzbarkeit 
für magnetisch induzierbare Zwillingsgrenzenbewegung behandelt werden (s. 4.1). 
Dazu ist insbesondere die unterschiedliche magnetisch erzeugbare mechanische 










Die Proben aller Zusammensetzungen wurden aus den Elementen induktiv unter 500 
mbar Argon erschmolzen und in eine Kupferkokille abgegossen. Die Reinheit der 
Einsatzstoffe liegt bei 99,98 % für Ni, 99,8 % für Mn und 99,999 % für Ga. Im Gegen-
satz zum Lichtbogenschmelzen tritt beim induktiven Schmelzen unter Schutzgas kein 
Masseverlust auf. Daher ist die Stöchiometrie des Gusskörpers gleich der eingewo-
genen Zusammensetzung. Außerdem wurde die Zusammensetzung durch ICP-MS 
und EDX kontrolliert. Die so hergestellten Stäbe (Durchmesser 16 mm, Länge 150 – 
200 mm) wurden zunächst in Ar / 5 % H2 bei 1000 °C für 48 h homogenisierungsge-
glüht. 
 
Proben für Röntgenbeugung (XRD) 
 
Die Röntgenbeugungsuntersuchungen zur Bestimmung der Kristallstruktur wurden 
an Pulverproben vorgenommen. Dazu wird ein massiver Formkörper mithilfe von 
Stahlwerkzeugen mechanisch zerkleinert und das Pulver abgesiebt. Der Siebdurch-
gang wird dann für die weiteren XRD - Untersuchungen verwendet. Typischerweise 
wurde ein Sieb mit einer Maschenweite von 300 µm verwendet. Die so erhaltenen 
Pulver wurden danach wärmebehandelt und vor und nach der Glühung untersucht. 
 
Ausgangsmaterial für magnetomechanische Charakterisierung 
 
Zur Herstellung der Proben für die magnetomechanische Charakterisierung wurde 
das Verfahren gerichteter Erstarrung im stationären Gießen eingesetzt. Die dafür 
verwendete Feingussanlage Induret-S ist in Abb. 3.1 dargestellt. Sie besteht im we-
sentlichen aus zwei Kammern. In der oberen Kammer wird die Vorlegierung induktiv 
mit einer Leistung von bis zu 3 kW in einem Al2O3-Tiegel aufgeschmolzen. Die Pro-
bentemperatur wird mit einem Pyrometer gemessen. Außerdem hat die Kammer ein 




Abb. 3.1: Induret-Feingussanlage, li. Foto, re. Prinzipskizze. 
 
keramische Stopfverschluss gezogen und die Schmelze mit einem Argondruck be-
aufschlagt. Dabei kann sowohl der Druck selbst als auch die Verzögerungszeit zwi-
schen dem Ziehen des Verschlussstopfens und dem Druckaufbau eingestellt werden. 
Die Schmelze wird in eine unten offene, vorgeheizte Keramikform (phosphatgebun-
dene Silikatkeramik Begosol ®) gegossen, die auf einer Kupferkühlplatte steht. Diese 
wird extern vorgeheizt und bei einer Temperatur zwischen 800 °C und 1200 °C dem 
externen Ofen entnommen. Thermoelemente ermöglichen die Temperaturmessung 
der Form sowie der unter ihr befindlichen Kupferplatte (s. Skizze in Abb. 3.1). Die 
Platte selbst ist durch eine Keramikisolierung aus dem gleichen Material wie die 
Form von der heißen Form getrennt. In der Mitte der Kühlplatte hat die Schmelze 
Kontakt zum Kupfer. Außerdem wird eine Isolierung aus (Al2O3)2SiO2 um die heiße 
Form gestellt, um die Wärme zu speichern. Die Form hat eine Länge von 60 mm und 
eine zentrale Bohrung mit 10 mm Durchmesser. Durch den Kontakt zur kalten Kup-
ferplatte am Boden wird ein Wärmefluss nach unten erreicht. Die gerichtete Erstar-
rung erfolgt antiparallel von unten nach oben. Die Herstellung dieser Formkörper und 
die Optimierung dieses Verfahrens ist Gegenstand einer anderen Arbeit. Die Pro-
bennahme für die magnetomechanischen Versuche erfolgt erosiv am Fuß der Probe 







Die Proben wurden bei 1000 °C für 48 h in Ar/ 5 % H2 in der Glüherei des IFW Dres-
den homogenisiert. An ungeglühten Proben wird in DSC - Messungen nahezu keine 
martensitische Umwandlung beobachtet.  
 
Einstellung der 7M – Struktur 
 
Die Wärmebehandlung der Pulver zur Einstellung der gewünschten Struktur, von der 
bereits bekannt ist, dass sie magnetisch aktives Verhalten zeigen kann, wurde unter 
Argon durchgeführt. In einem Temperaturbereich von 500 °C – 600 °C wurden so-
wohl Haltezeit als auch Abkühlrate variiert, um einen systematischen Überblick über 
das Verhalten der Legierung zu erhalten. Die Ergebnisse sind in Abschnitt 4.1 zu-
sammengestellt.  
 
3.3 Probennahme für mechanisches Training 
 
Für das mechanische Training wurden gerichtet erstarrte Proben (im folgenden In-
gots genannt) verwendet. Die Probennahme ist in Abb. 3.2 veranschaulicht. 
 
Abb. 3.2: Darstellung der Probennahme für das mechanische Training. Alle Maße in mm. 
 
Vom Fuß des Ingots muss vor der Homogenisierungsglühung der feinkristalline Be-
reich abgeschnitten werden, um die Fasertextur zu erhalten. Wird der Ingot im gan-
zen homogenisiert, wachsen einzelne Körner unkontrolliert vom Fuß der Probe aus, 
deren Orientierung nicht mehr vorherbestimmt ist. Der Fuß des Ingots bezeichnet die 
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Stelle, wo die Kupferplatte Kontakt zur Schmelze hatte. Die Dicke des abgeschnitte-
nen Bereiches betrug ca. 1 mm. Nach der Homogenisierungsglühung wurden 5 mm 
dicke Scheiben vom Fuß der Ingots abgetrennt. Deren Ober- und Unterseite wurde 
hinsichtlich ihrer Textur untersucht. Danach wurden die Richtungen für die weiteren 
Schnitte festgelegt. Diese wurden so gewählt, dass möglichst eine [100]- Achse ent-
lang jeder Kante des Probenkörpers liegt. Bei diesen Proben wurden alle Schnitte 
erosiv durchgeführt.  
 
3.4 Magnetische Untersuchungen 
 
An einem Faradaymagnetometer wurde die Sättigungsmagnetisierung bei Raum-
temperatur und die Curietemperatur, bzw. die martensitische Übergangstemperatur 
bestimmt. Messungen der Hystereseschleife wurden am Probenvibrationsmagneto-
meter (VSM) durchgeführt. In diesem Gerät der Firma LakeShore können Tempera-
tur und Magnetfeld variiert werden. Der Einbau eines Kryostaten erlaubt Magnetisie-
rungsmessungen bis zu 77 K. In einem Ofen können Temperaturen von Raumtempe-
ratur bis 1000 °C in Schutzgas oder Vakuum (10-3 mbar) erreicht werden. Die Fluss-
dichte im Luftspalt beträgt maximal ca. 2 T. Dies geschieht durch einen Elektromag-
neten mit einem ca. 1 500 kg schweren Eisenjoch. Dieses Joch hat einen etwa 55 
mm breiten Luftspalt, in dem das Feld nahezu homogen verteilt ist. Zwei Paare von 
Pick-up – Spulen ermöglichen die Messung der induzierten Spannung in Feldrich-
tung und einer zum Feld senkrechten Richtung. Diese Betriebsform wird als VVSM 
(vector vibrating sample magnetometer) bezeichnet. Die induzierte Spannung ist di-
rekt proportional zur Magnetisierung der Probe in Spulenrichtung. 
 
Für diese Messungen ist es nötig, die Probe zu fixieren, damit sie sich während der 
Messung relativ zum Probenhalter nicht bewegt. Die Messung einer Formänderung, 
ist nicht möglich, da durch die Fixierung die Verformung der Probe verhindert wird. 
Das VSM wird daher nur für magnetische Messungen genutzt. Die magnetisch indu-
zierte Zwillingsgrenzenbewegung wird in einer umgebauten Prüfmaschine untersucht 





3.5 Thermische Analyse 
 
Die thermische Analyse wurde mit einer Pyris DSC (differential scanning calorimetry) 
durchgeführt. Messungen sind von Temperaturen von -65 °C bis 700 °C möglich. 
Durch den Einsatz eines Kühlgerätes kann bei Kühlung auf Temperaturen unter 50 
°C mit konstanter Kühlrate weitergekühlt werden. Dies ist wichtig, da die Heiz- und 
Kühlrate Einfluss auf die beobachtete Lage der Maxima und Minima des Wärme-
stromes haben, die die bei Reaktionen frei werdende oder benötigte Wärme darstel-
len. Zur Veranschaulichung ist in Abb. 3.3 die Messung einer Probe bei mehreren 
verschiedenen Heiz- und Kühlraten zwischen 5 und 40 K/min dargestellt. Für die 
meisten Messungen wurde eine Temperaturänderungsrate von 10 K/min gewählt. 
Zur Auswertung wurden jeweils die Tem-peraturen der Maxima bzw. Minima gewählt, 
um die martensitische Umwandlungstemperatur zu beschreiben. Die Gleichge-
wichtsumwandlungstemperatur (0 K/min) kann durch Interpolation gewonnen werden 
(s. Abb. 3.3).  
 








Die Strukturbestimmung durch Röntgenbeugung wurde an einem Diffraktometer PW 
3020 der Firma Phillips durchgeführt. Es wurde Co-Kα – Strahlung verwendet. Die zu 
untersuchenden Pulver wurden mit Zaponlack auf PVC-Probenträgern fixiert. Eine 
Messung ohne Probe ergab, dass dabei keine zusätzlichen Reflexe auftreten.  
 
Außerdem wurden Messungen am Hamburger Synchrotron "Hasylab" von N. Mattern 
(IFW Dresden) durchgeführt. Dabei wurden Pulver verwendet, die bis 800 °C aufge-
heizt und dann wieder abgekühlt wurden. Bei einer folgenden Messung wurden die 
Proben noch einmal bis über die Martensittemperatur (130 °C) aufgeheizt und lang-
sam abgekühlt. Aus den Messungen zwischen Raumtemperatur und der Umwand-




Zur Texturbestimmung wurde ein Vierkreisdiffraktometer verwendet. Die Messungen 
wurden mit Cu–Kα – Strahlung durchgeführt. Die Beugungswinkel der untersuchten 
Reflexe wurden am o. g. Gerät mit ermittelt und unter Beachtung der unterschiedli-
chen Wellenlängen am Texturgoniometer vorgegeben. Die Proben für die Texturun-
tersuchungen wurden bis zu einer Körnung von 1200 geschliffen. Gerätebedingt kön-
nen nur Proben mit einer maximalen Höhe von 5 mm vermessen werden. Die Größe 
des bestrahlten Bereiches hängt von der Größe der Austrittsblende da, dem Beu-
gungsöffnungswinkel θ und dem Kippwinkel ψ ab (s. u.). Die Form der Austrittsblen-
de ist am verwendeten Gerät rechteckig und wurde quadratisch gewählt (Winkel s. 
Abb. 3.4). 
 
Breite des bestrahlten Bereiches b = da/sinθ 
Höhe des bestrahlten Bereiches h = da/cosψ 
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Abb. 3.4: Skizze zur Veranschaulichung der Winkel φ, ψ und θ im Texturgoniometer. 
 
Als Größe der quadratischen Austrittsblende an der Röntgenröhre wurde da = 1,5 
mm gewählt, um ein möglichst großes Signal zu erhalten, aber dennoch nur die Pro-
be zu beleuchten. Die Lage dieses Rechteckes auf der Probe, das die bestrahlte Flä-
che darstellt, wird durch den Drehwinkel φ bestimmt. 
 
3.7 Magnetomechanische Charakterisierung 
 
Für die magnetomechanische Charakterisierung wurde eine Prüfmaschine Instron 
8502 mit einem Elektromagneten ausgerüstet. Dieser Elektromagnet wird mit Sili-
konöl gekühlt und kann maximal mit 300 A Spulenstrom versorgt werden. Die Pol-
schuhe des Magneten sind verstellbar gelagert und bei 12 mm Polabstand (typisch 
für die Messung) kann eine Flussdichte von etwa 0,7 T aufgebracht werden. Die 
Richtung des Feldes liegt senkrecht zur Krafteinleitungsrichtung der Prüfmaschine. 
Die Kraft der Prüfmaschine wird servohydraulisch erzeugt und beträgt maximal  
100 kN. Für eine bessere Auflösung bei geringen Kräften wurde eine 5 kN - Kraft-
messdose verwendet, die die Kraft limitiert. Die Prüfmaschine wird über die mitgelie-
ferte Software oder die Bedientafel gesteuert, wobei Kraft und Weg als Steuergrößen 
und als Abbruchkriterien unabhängig voneinander genutzt werden können, es kann 
also beispielsweise Weg-geregelt bis zu einer bestimmten Kraft gefahren werden. 
Der gesamte Messaufbau befindet sich in einer Temperaturkammer, in der Tempera-
turen zwischen -50 °C und +600 °C eingestellt werden können. Die Zuführung für das 
zur Spulenkühlung verwendete Silikonöl, die Isolation für die Spulenzuleitungen und 
die Hallsonde begrenzen den nutzbaren Temperaturbereich auf etwa -20 °C bis 100 
°C. Die Kühlung der Temperaturkammer geschieht über die Einleitung eines Kühlga-
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ses, hier verdampfter Stickstoff aus einem Kryostaten (mit flüssigem Stickstoff). Die 




Abb. 3.5: Instron - Prüfmaschine 8502 mit Temperaturkammer und Elektromagnet, links: Foto der 
Prüfeinrichtung, rechts: Prinzipskizze. 
 
Für das mechanische Training wurden auch andere Prüfmaschinen vom Typ Instron 
8562 mit verschiedenen Spannzeugen eingesetzt. Um zyklische Zug- und Druckbe-
anspruchung an einer einkristallinen Referenzprobe zu realisieren, wurde die Probe 
an zwei Stahlplatten geklebt und diese dann in die Spannbacken der Prüfmaschine 
eingespannt. Der verwendete Acrylamid - Klebstoff gibt die mögliche maximale Zug-
spannung mit ca. 10 MPa vor. 
 
Die thermomechanische Behandlung fand in einer Prüfmaschine mit Hochtempera-
turkammer statt. Diese ist mit Keramikstempeln und Kanthalheizern ausgestattet, die 
eine Temperatur von bis zu 1300 °C zulassen. In dieser Prüfmaschine fand die ab-
schließende Wärmebehandlung statt, um das Abkühlen unter Last direkt im An-
schluss vornehmen zu können, ohne die Proben zwischendurch der martensitischen 
Umwandlung zu unterwerfen. Die Wärmebehandlung und das anschließende Abküh-
len unter Last wurden unter 300 mbar Argon gestartet, um bei der maximal auftre-
tenden Temperatur von 850 °C den Normaldruck in der Kammer nicht zu überschrei-
ten. Die Proben wurden nach folgendem Schema behandelt 
 
• Aufheizen auf 850 °C in 30 min, 
• Halten für 2 h (Ausheilung von Gitterdefekten), 
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• Ofenabkühlung auf 600 °C in 30 min, 
• Halten für 14 h (Abbau von Eigenspannungen, Ordnungseinstellung), 
• Ofenabkühlung auf 200 °C (ca. 2 h 30 min), 
• Bei 200 °C Aufbringen der Last (10 – 30 MPa), 
• Ofenabkühlung auf Raumtemperatur unter Last. 
 
3.8 Akustisch unterstützte Zwillingsgrenzenbewegung 
 
Durch einen Piezostack kann akustische Energie in die Probe eingekoppelt werden, 
die die Zwillingsgrenzen leichter beweglich macht. Die Untersuchungen zur akustisch 
unterstützten Zwillingsgrenzenbewegung wurden am Massachusetts Institute of 
Technology (MIT) in Cambridge während eines Kurzaufenthaltes durchgeführt. Der 
verwendete Messaufbau ist in Abb. 3.6 dargestellt. 
 
 
Abb. 3.6: Messaufbau zur akustisch unterstützten Zwillingsgrenzenbewegung am MIT. 
 
Der Messaufbau wurde von Jari Kostamo und Ratchatee Techapiesanchaorenkij ent-
worfen. Der Strom in den Spulen wurde sinusförmig bis zu 35 A hochgefahren und 
danach ebenso wieder auf Null reduziert. Das Magnetfeld erreicht dabei eine Fluss-
dichte von etwa 0,85 T. Der Piezostack wurde mit einer Frequenz von 9 kHz und ei-
ner Spannung von 40 Vp-p (peak-to-peak) betrieben. Die Ausschlagsrichtung des  
Piezostacks ist parallel zur Längsachse des Messaufbaus und beträgt maximal  
0,5 µm. Aufgrund der Enge im Luftspalt des Magnetsystems kann wieder nur die 
Querdehnung über einen kapazitiven Sensor erfasst werden. Leermessungen wur-
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den durchgeführt, um Artefakte zu vermeiden. Die Proben wurden mit doppelseitigem 




Das thermische Ausdehnungsverhalten wurde im Dilatometer DIL 402C der Firma 
Netzsch überprüft. Dabei wurden der thermische Ausdehnungskoeffizient und die 
Dehnung der Proben bei der Phasenumwandlung genutzt, um das Vorhandensein 
des Formgedächtniseffektes zu untersuchen, sowohl als Einweg- als auch als Zwei-
wegeffekt.  
 
Zudem wurde aus den Abkühlkurven die Ordnungstemperatur bestimmt. (s. Abb. 3.7) 
 
Abb. 3.7: Ausdehnung über Temperatur zur Bestimmung der Ordnungstemperaturen anhand eines 








Als Zusammensetzung der Proben wurde zunächst Ni50Mn30Ga20 gewählt, da diese 
eine hohe Martensittemperatur von ca. 100 °C hat (s. DSC - Kurve in Abb. 3.3). Nach 
dem Erschmelzen und Homogenisieren erhält man bei Raumtemperatur in der Regel 
einen Mehrphasenzustand. Ein beispielhaftes Diffraktogramm ist in Abb. 4.1 darge-
stellt. Aus Arbeiten von Chernenko et al. [Che04] ist bekannt, dass eine weitere Wär-
mebehandlung zwischen 400 °C und 600 °C für eine Zeit zwischen 4 h und 72 h vor-
genommen werden sollte. In diesem Temperaturbereich stellt sich die L21-Ordnung 
ein (T(B2  L21) = 740 °C, s. Abb. 3.7). Allerdings können die Ordnungseinstellung 
und auch die dabei entstehenden Antiphasengrenzen nicht direkt durch XRD oder 
TEM beobachtet werden, da die Streufaktoren der beteiligten Elemente für Elektro-
nen und Röntgenstrahlen sehr nahe zusammen liegen und somit der Kontrast für 
eine Bestimmung nicht ausreicht.  
 
Abb. 4.1: Diffraktogramm einer massiven gegossenen und dann homogenisierungsgeglühten Probe, 
eine eindeutige Indizierung ist hier nicht möglich. 
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Die Proben wurden bei 530 °C für 24 h angelassen, um die Ordnungseinstellung zu 
gewährleisten. Das Diffraktogramm einer solchen Probe, deren Oberfläche elektropo-
liert wurde, ist in Abb. 4.2 dargestellt. 
 
An dieser Probe sind die Reflexe zu finden, die zur 7M – Struktur gehören. Diese 
wurden hier im kubischen System indiziert. Eine Indizierung der Reflexe, die durch 
die Modulation zusätzlich entstehen, ist in diesem System nicht möglich. Dafür ist die 
Orientierungsbeziehung zum Austenit klar ersichtlich. So spaltet der kubische {220} –
Reflex in (220), (202) und (022) auf. Auf die Indizierung der zusätzlichen Reflexe, die 
durch die Modulation entstehen, wird im weiteren Verlauf dieses Abschnittes einge-
gangen. 
 
Abb. 4.2: Diffraktogramm einer elektropolierten massiven Probe nach einer Wärmebehandlung bei 
530 °C für 24 h. 
 
Untersuchungen an Pulverproben 
 
Um genauere Aussagen über die Auswirkung von Wärmebehandlungen zu treffen,  
wurden die Proben mechanisch zerkleinert, denn Pulverproben sind für die Struktur-
analyse besser geeignet. Bei sorgfältiger Präparation sind sie frei von Texturen und 
bei kleinen Teilchengrößen werden Aussagen über das gesamte Volumen gewon-
nen. Durch den Mahlvorgang stellt sich aber die nichtmodulierte tetragonale Struktur 





Abb. 4.3: Diffraktogramm einer Pulverprobe, alle Reflexe können nach der NM – Struktur indiziert 
werden. 
 
Offenbar ändern die mechanischen Spannungen, die durch den Mahlvorgang einge-
bracht werden, die Struktur. Da die Strukturen vor und nach dem Mahlen martensi-
tisch sind, handelte es sich um eine spannungsinduzierte intermartensitische Pha-
senumwandlung. Spannungsinduzierte Phasenumwandlungen sind insbesondere bei 
TRIP Stählen und Cu-Al-Ni bekannt (TRIP für transformation induced plasticity) 
[Tur05, Pic04]. Auch an Ni-Mn-Ga wurden solche Umwandlungen bereits von Cher-
nenko et al. untersucht [Che98, Che05]. Dabei wurden etwa 100 MPa benötigt, um 
martensitische oder intermartensitische Umwandlungen einzuleiten. Bei intermarten-
sitischen Umwandlungen ist das Aspektverhältnis c/a der Gitterkonstanten wichtig. 
Da εmax = 1 – c/a die maximal mögliche Verformung darstellt, kann sich durch me-
chanische Beanspruchung jeweils der Martensit mit der größeren Verformbarkeit ein-
stellen. Daher wird hier eine Verformung vom 7M (εmax = 10 %, c/a = 0,9) zum NM – 
Martensit (εmax = 20 %, c/a = 1,2) beobachtet. Darüber hinaus kann das Ergebnis 
auch thermodynamisch diskutiert werden. Nach ab-initio – Rechnungen von A. Zayak 
et al. [Zay03, Zay04] ist die NM – Struktur der Grundzustand des Systems. Bei expe-
rimentell gefundenen thermischen intermartensitischen Umwandlungen tritt die NM – 
Struktur immer bei den tiefsten Temperaturen auf [Seg05]. Daher überbrückt also die 
mechanische Arbeit während des Mahlvorganges die Energiebarriere zwischen den 
beiden Strukturen und die Struktur des theoretischen Grundzustandes stellt sich ein. 
Die Spannungsabhängigkeit der Phasenumwandlung kann durch eine Clausius-
Clapeyron-Gleichung (CCG) beschrieben werden:  
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dσ/dT = ∆H / T0∆εtr. 
 
σ…   Spannung 
T0…  Gleichgewichtsumwandlungstemperatur 
H…   Enthalpie 
∆εtr… Differenz der Dehnungen bei Umwandlung 
 
Die CCG beschreibt die Möglichkeit, eine Temperaturdifferenz zwischen der Um-
wandlungstemperatur und der Versuchstemperatur durch eine mechanische Span-
nung auszugleichen. Grundlage zur Anwendung der CCG ist, dass sich durch weite-
re Unterkühlung die NM – Struktur bilden würde, also eine Gleichgewichtsumwand-
lungstemperatur existiert. Tatsächlich wurde eine thermische Umwandlung für 
Ni50Mn30Ga20 von 7M nach NM aber nicht beobachtet. Nach der Entlastung muss 
nun die NM – Struktur wenigstens metastabil sein, denn im Gegensatz zu superelas-
tischem Materialverhalten [Nem06] wird eine Umwandlung NM  7M bei Entlastung 
hier nicht experimentell beobachtet. Sie ist offenbar kinetisch gehemmt oder thermo-
dynamisch nicht stabil. Kinetische Hemmung liegt vor, wenn die Energiebarriere zur 
Phasenumwandlung nicht überwunden werden kann, die 7M – Struktur aber eigent-
lich stabiler wäre. Thermodynamische Instabilität liegt vor, wenn die NM – Struktur 
bei Raumtemperatur bereits die Gleichgewichtsphase ist. Im letzteren Fall wäre dann 
die Umwandlung von 7M nach NM nur kinetisch gehemmt und der Mahlvorgang wür-
de die Aktivierungsenergie bereitstellen. Eine Diskussion über die Clausius-
Clapeyron-Gleichung ist dann nicht sinnvoll. Welche der beiden Hemmungen vor-
liegt, wird später diskutiert (s. S. 37). 
 
Wiederherstellung der 7M – Struktur 
 
Um die 7M – Struktur wiederherzustellen, wurden diese Proben einer einstufigen 
Wärmebehandlung unterzogen. Hier wurden zwei Ansätze verfolgt. Einmal wurde die 
Probe lediglich über den Martensitpunkt aufgeheizt, hier bis 150 °C. Die andere 
Wärmebehandlung fand bei höheren Temperaturen statt, die zur Ordnungseinstel-
lung (B2  L21) an den massiven Proben diente. Die Diffraktogramme beider Proben 




Abb. 4.4: Diffraktogramme der wärmebehandelten Proben, die Linienmuster für die 7M – und die NM – 
Struktur wurden ebenfalls angegeben. Die zur Auswertung wichtigsten Reflexe für NM (rot) und die 
7M (grün) sind farblich markiert. 
 
Diese beiden Diffraktogramme unterscheiden sich deutlich voneinander. Da sich die 
Hauptreflexe der Strukturen überlappen, erfolgt die Diskussion an ausgewählten Re-
flexen. Diese sind der Reflex bei 53° für 7M und der bei 55° für NM, da diese Reflexe 
jeweils nur in diesen Strukturen auftreten. In Abb. 4.4a ist der Reflex bei 55° klar zu 
erkennen. Seine Intensität ist nur wenig geringer als die des vorangegangenen Re-
flexes bei 53°. Im Diffraktogramm 4.4b hingegen sind die Intensitäten dieser beiden 
Reflexe deutlich verschieden, d. h. 7M ist die bevorzugte Struktur, die sich nach der 
Wärmebehandlung einstellt, wenngleich die Probe auf keinen Fall als einphasig 7M 
zu bezeichnen ist. Dafür sind die NM – Reflexe zu deutlich.  
 
Für das eigentliche Ziel der Arbeit, die Bewegung von Zwillingsgrenzen im Magnet-
feld, sind einphasige Materialien unbedingt notwendig, da eine andere Phase wie ein 
Einschluss wirkt, der die Zwillingsgrenzenbewegung behindert. Daher ist die Verbes-
serung der Wärmebehandlung nötig. Es wurden mehrere Temperaturen zwischen 
500 °C und 650 °C getestet, mit Anlassdauern zwischen 5 min und 48 h. Die besten 
Ergebnisse wurden bei einer Temperatur von 600 °C und einer Glühdauer von 14 h 
erreicht. Das nach dieser Wärmebehandlung erhaltene Diffraktogramm ist in Abb. 4.5 
dargestellt. Die Indizierung dieses Musters erfolgte im monoklinen, gedrehten Sys-
tem, um auch die Reflexe indizieren zu können, die durch die Modulation entstehen. 
Tatsächlich können alle Reflexe indiziert werden, die in diesem Diffraktogramm vor-
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kommen. Die Einphasigkeit der Probe ist erreicht. Auch die Intensitäten entsprechen 
denen der Simulation, es liegt also in der Pulverprobe keine Textur vor. 
 
Abb. 4.5: Diffraktogramm einer bei 600 °C für 14 h geglühten Pulverprobe. Indizierung im monoklinen 
System, um die Modulation zu berücksichtigen.  
 
Um die Auswirkung der Wärmebehandlung zu verstehen, seien zunächst die Vor-
gänge aufgelistet, die nach einer Glühung bei 600 °C für 14 h in diesem Stoffsystem 
zu erwarten sind. Diese sind 
 
• Ordnungseinstellung, 
• Abbau von Eigenspannungen, 
• Bewegung und Abbau von Antiphasengrenzen, 
• Ostwaldreifung ausgeschiedener Teilchen. 
 
Ostwaldreifung von Teilchen sollte keinen Einfluss auf die Struktureinstellung haben. 
Da Antiphasengrenzen in diesem System nur sehr schwer zu beobachten sind, kann 
deren Einfluss ebenfalls nicht weiter diskutiert werden. Die Ordnungseinstellung ist 
eine notwendige, aber nicht hinreichende Voraussetzung für die Bildung der 7M – 
Phase. Außerdem gehen Wassermann et al. von einer sehr schnellen Ordnungsein-
stellung aus, die die notwendige Dauer der Glühung nicht rechtfertigt [Was05].  
Overholser et al. beschreiben aus dem gleichen Grunde, dass es nicht möglich sei, 
den Ordnungsgrad durch Abschrecken in Wasser einzufrieren, belegen dies aber
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Abb. 4.6: Temperatur – Zeitverlauf bei den Experimenten am Hamburger Synchrotron. Für die Mes-
sungen wurde die Temperatur konstant gehalten (waagerechte Abschnitte). 
 
Die Eigenspannungen und deren Temperaturabhängigkeit können aus Hochtem-
peratur - Röntgenbeugungsmessungen gewonnen werden. Diese wurden am  
Synchrotron in Hamburg (Hasylab) von Dr. N. Mattern durchgeführt (Temperatur – 
Zeitverlauf s. Abb. 4.6). Die verwendete Wellenlänge lag hier bei 0,07 nm, daher be-
finden sich die Hauptreflexe zwischen 2θ = 19° und 2θ = 21°. Es wurde eine homo-
genisierte, ansonsten aber unbehandelte Probe verwendet, um auch das Aufheiz-
verhalten untersuchen zu können. In Abb. 4.7 ist der Winkelbereich der Hauptreflexe 




Abb. 4.7: Synchrotrondiffraktogramm einer unbehandelten Pulverprobe zwischen Raumtemperatur 
und 400 °C. 
 
Die für die Austenitisierung charakteristische Verschiebung des Hauptreflexes von 2θ 
= 19,2° nach 2θ = 19,5° ist erst bei 400 °C zu erkennen. Erst bei dieser hohen Tem-
peratur ist die Austenitbildung abgeschlossen. Für spannungsfreie Proben wurde bei 
dieser Zusammensetzung (Ni50Mn30Ga20) eine martensitische Übergangstemperatur 
von etwa 100 °C ermittelt. Daher müssen in den Proben starke Eigenspannungen 
vorhanden sein, die die Übergangstemperatur gemäß der o. g. Clausius-Clapeyron-
Gleichung verschieben. Die hier verwendete Probe wurde allerdings mit einer Ku-
gelmühle gemahlen. Dabei sind die eingetragenen Spannungen höher als bei der 
manuellen Methode, die sonst angewendet wurde. Dennoch lassen sich die Erkennt-
nisse auf die anderen Pulverproben übertragen. So reichte die Wärmebehandlung 
bei maximal 150 °C nicht aus, die Probe komplett zu austenitisieren und nur der 
austenitisierte Teil kann in 7M – Martensit umwandeln. 
 
Eine Messung von Eigenspannungen an Pulverproben ist über die Williamson – Hall 
– Analyse möglich. Diese gibt die Möglichkeit, Korngröße und Gitteraufweitung zu 
unterscheiden, die beide zur Reflexbreite beitragen. Analysiert werden hierbei die 
Breite und die Positionen der Reflexe. Daraus können die Kristallitgröße und die 
Dehnung ermittelt werden. Dies geschieht über folgenden Zusammenhang: 
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β/cosθ = λ/d + <ε> 4sinθ. 
β…   Reflexbreite (Halbwertsbreite) 
<ε>…mittlere Dehnung (Betrag) 
θ…   Beugungswinkel 
d…   Kristallitgröße 
λ…   Wellenlänge 
 
Die so ermittelte elastische Dehnung stammt aus den Eigenspannungen. Da diese 
nur qualitativ betrachtet werden sollen, ist eine Auswertung der Dehnungen ausrei-
chend. Die Ergebnisse (s. Abb. 4.8) wurden während des Aufheizens erhalten.  
 
Abb. 4.8: Williamson – Hall – Analyse der Synchrotron - Diffraktogramme zwischen 800 °C und  
600 °C. Die Achsenabschnitte auf der y-Achse sind ein Maß für die Korngröße, die Anstiege der Reg-
ressionsgeraden sind ein Maß für die Dehnung. 
 
Der Fehler bei dieser Analyse ist relativ groß (die Abweichung der Punkte von der 
Geraden). Die Gründe dafür sind zum einen die Annahme einer gleichen Dehnung in 
alle Richtungen und zum anderen die Anisotropie der elastischen Konstanten, die bei 
gleicher Spannung unterschiedliche Dehnungen verursachen. Die Fitgeraden 
schneiden die y-Achse alle etwa im gleichen Punkt. Die Korngröße ändert sich wäh-
rend des Versuchs nicht. Dafür ist im Anstieg der Geraden eine deutliche Änderung 
zu sehen. Kann zu Beginn des Experimentes bei 600 °C noch eine Dehnung von 890 
ppm festgestellt werden, sinkt diese immer weiter ab und ist bei 800 °C nicht mehr 
messbar.  
 
Beim Abkühlen der Probe ist die Dehnung immer nahe Null. Es bauen sich also wäh-
rend des Abkühlvorganges keine messbaren inneren Spannungen auf. 
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Somit ist der Abbau von Spannungen durch die Wärmebehandlung nachgewiesen. 
Thermische intrinsische Spannungen sind ausgeschlossen, da diese im Abkühlver-
lauf hätten sichtbar sein müssen.  
 
Die Synchrotronuntersuchungen bestätigen zwei Aussagen. Erstens wird die Um-
wandlungstemperatur des NM – Martensits, wenn er durch Mahlen entstanden ist, 
deutlich nach oben gesetzt, die Phasenumwandlung ist erst bei 400 °C abgeschlos-
sen. Zweitens werden im Temperaturbereich zwischen 600 °C und 800 °C tatsäch-
lich Spannungen abgebaut. Dies erklärt zunächst, warum beim Heizen auf 150 °C 
und folgendem Abkühlen nicht nur 7M – Martensit entsteht. Die Phasenumwandlung 
war noch nicht vollständig. Außerdem war der entstehende Austenit noch stark ver-
spannt, was die Bildung von NM statt 7M beim Abkühlen ermöglicht. Die Eigenspan-
nungen verhindern auch die sofortige Rückumwandlung von NM in 7M direkt nach 
dem Mahlen (s. S. 31).  
 
Die am Hasylab untersuchte Probe wandelte nach dem Spannungsabbau ebenfalls 
in den 7M – Martensit um. Ein Wärmebehandlungsschritt zum Abbau von Eigen-
spannungen ist also notwendig für die Präparation von 7M – Proben.  
 
Der Einfluss von Antiphasendomänen kann nicht bestimmt werden, da sich diese 
einer direkten Beobachtung entziehen. Eine solche Beobachtung könnte im Dunkel-
feld – TEM durchgeführt werden, aber die Streuquerschnitte der beteiligten Atomsor-
ten sind im System Ni-Mn-Ga nicht verschieden genug voneinander. Dieser geringe 
Unterschied, der durch die nahe zusammenliegenden Ordnungszahlen der Elemente 
bedingt ist, verhindert die Beobachtung des Überstrukturreflexes, der beim Übergang 
von B2 nach L21 sichtbar werden sollte und damit auch die Dunkelfeldabbildung. 
 
Einstellung anderer Strukturen 
 
Die 5M – Struktur bietet den Vorteil, dass die Zwillingsgrenzen in dieser Struktur 
leichter beweglich sein sollten (s. Abschnitt 4.4.3). Außerdem ist die magnetisch er-
zeugbare mechanische Spannung höher. Der Nachteil an dieser Struktur ist eine Ab-
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senkung der Martensittemperatur. Sowohl die Martensittemperatur als auch die Kris-
tallstruktur hängen von der Zusammensetzung ab.  
 
Wie in den Grundlagen bereits aufgeführt, ergibt sich also die größte Veränderung 
der Martensittemperatur, wenn Nickel durch Gallium ersetzt wird (s. Tabelle 2). Dies 
wurde experimentell genutzt, um eine Legierung zu erhalten, die bei Raumtempera-
tur austenitisch ist. Dies gelang durch Ersatz von 2 % Ni durch 2 % Ga. So wurde die 
martensitische Umwandlungstemperatur von 100 °C auf -10 °C gesenkt. Dieser ex-
perimentelle Befund bestätigt die Gültigkeit der Gleichung von Jin et al. [Jin02] für 
den gewählten Zusammensetzungsbereich. So konnte eine Legierung für Ver-
gleichszwecke verwendet werden, die bei Raumtemperatur austenitisch ist. Um eine 
Legierung zu erhalten, die bei Raumtemperatur die 5M – Struktur hat, wurden nach 
einer Arbeit von Lanska et al. [Lan04] die Strukturdaten ausgewertet und das c/a – 
Verhältnis als Funktion der Valenzelektronenkonzentration e/a ermittelt (Abb. 4.9). 
(Strukturdaten entnommen aus [Wir97, Che98, Lik00, Pon00, Lik01, Soz01, Ull00, 
Hec02, Mac02, Soz02, Gla03, Ma03, Mog03, Jia04, Lan04, Mel04]) Die in Abb. 4.9 
für die horizontale Achse verwendete Valenzelektronenkonzentration e/a ist zusam-
mensetzungsabhängig und wird anhand der Elektronenkonfiguration für freie Atome 
ermittelt (Ni 4s23d8, Mn 4s23d5, Ga 4s2p1). Damit gilt: 
 
e/a = 10xNi + 7xMn + 3xGa. 
 
Abb. 4.9: Gitterkonstantenverhältnis c/a über Valenzelektronenkonzentration e/a als Maß für die Zu-
sammensetzungsabhängigkeit der Struktur bei Raumtemperatur. 
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Wenn in der Literatur nur der Strukturtyp, nicht aber die genauen Gitterkonstanten 
angegeben waren, wurden für die NM – Struktur c/a = 1,2, für die 7M – Struktur c/a = 
0,9 und für die 5M – Struktur c/a = 0,94 gesetzt. War die Probe bei Raumtemperatur 
austenitisch, wurde bei c/a = 1 ein Punkt eingetragen.  
 
Diese Darstellung stützt zunächst die Koexistenz der NM – und 7M – Struktur für  
e/a = 7,7, der Valenzelektronenkonzentration der Legierung Ni50Mn30Ga20, die im 
vorangegangenen Abschnitt untersucht wurde. Für hohe Valenzelektronenkonzentra-
tionen herrscht die NM – Struktur vor, wohingegen für geringe e/a - Verhältnisse die 
5M – Struktur bei RT häufiger auftritt. Die 7M – Struktur existiert im Übergangsbe-
reich.  
 
Soll nun durch Zusammensetzungsvariation der Legierung Ni50Mn30Ga20 eine Legie-
rung mit 5M – Struktur erzeugt werden, muss dazu e/a verringert werden, jedoch nur 
geringfügig. Daher wurde entschieden, ein Prozent Mn durch Ga zu ersetzen 
(Ni50Mn29Ga21). Diese Vorgehensweise hat den Vorteil, dass das Nickeluntergitter 
komplett besetzt bleiben kann und das Galliumuntergitter von überschüssigem Mn 
befreit werden kann. Die damit verringerte antiferromagnetische Kopplung von Mn-
Mn Nachbarn sollte die Magnetisierung dieser Struktur erhöhen können. Die Marten-
sittemperatur sollte um ca. 30 K abgesenkt werden. Da Ni50Mn30Ga20 bei ca. 90 °C 
umwandelt, liegt die erwartete Umwandlungstemperatur mit 60 °C immer noch deut-
lich über Raumtemperatur. 
 
Die Umwandlungstemperatur wurde für die Legierung Ni50Mn29Ga21 mit etwa 55 °C 
experimentell mittels DSC bestimmt. Verschiedene Wärmebehandlungen wurden 
auch hier durchgeführt. Sowohl an gemahlenen als auch an angelassenen Proben 
stellt sich die 5M – Struktur ein. Sie ist deutlich weniger von der Wärmebehandlung 
abhängig als die 7M – Struktur der Legierung Ni50Mn30Ga20. Nach jeder Wärmebe-
handlung wurde am Pulver die 5M – Struktur nachgewiesen. Auch am unbehandel-
ten Pulver ist die 5M – Struktur zu erkennen, lediglich der Untergrund ist erhöht und 
die Höhen der Reflexe weichen von der des geglühten Pulvers ab. Die Diffrak-





Abb. 4.10: Unbehandeltes (a) und wärmebehandeltes Pulver (500 °C, 5 min, b) der Zusammenset-
zung Ni50Mn29Ga21. Die Proben zeigen 5M – Struktur.  
 
Ein weiteres Merkmal, das bei allen Proben mit 5M – Struktur auftritt, ist der Unter-
schied in den Gitterkonstanten a und b. Eine echte Aufspaltung von (400) und (040) 
ist zwar nicht zu erkennen, jedoch ist der Reflex deutlich breiter als die anderen. So 
kann dieser Reflex als Überlagerung zweier dicht nebeneinander liegender Reflexe 
angesehen werden. Die Struktur ist damit nicht mehr exakt tetragonal, sondern or-
thorhombisch, wenngleich der Unterschied in a- und b- Achse deutlich geringer aus-
fällt als der zur c-Achse. Er liegt bei etwa einem halben Prozent, im Gegensatz zu ca. 
6 % Unterschied zur c-Achse. So unterscheidet sich auch die „Tetragonalität“, also 
das c/a oder c/b - Verhältnis, je nachdem, ob sie auf die linke oder rechte Flanke des 
{400} – Reflexes bezogen wird. Sie liegt für Ni50Mn29Ga21 bei Raumtemperatur bei  
6,2 % bzw. 6,7 %.  
 
So können Proben hergestellt werden, die bei Raumtemperatur in genau einer der 
drei bekannten Martensitstrukturen und auch im austenitischen Zustand vorliegen. In 
Tabelle 4 sind die Herstellungsvorschriften zusammengefasst. Die Homogenisie-
rungsglühung (1000 °C, 48 h) ist in jedem Fall durchgeführt worden.  
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Tabelle 4: Herstellungsvorschriften für alle drei martensitischen und die austeniti- 
      sche Struktur im System Ni-Mn-Ga 
Struktur Herstellungsvorschrift 
NM Zusammensetzung Ni50Mn30Ga20, zu Pulver gemahlener Ingot 
7M Zusammensetzung Ni50Mn30Ga20, Wärmebehandlung (WB) 600 °C 14 h 
5M Zusammensetzung Ni50Mn29Ga21, WB 500 °C – 600 °C für 5 min – 48 h 
Austenit Zusammensetzung Ni48Mn30Ga22, nur Homogenisierungsglühung 
 
 
Für die Herstellung der Proben, die thermomechanisch trainiert werden sollen, wird 
die Wärmebehandlung bei 600 °C für 14 h dennoch durchgeführt, um Eigenspan-
nungen abzubauen. Dies soll helfen, die sich bildenden Zwillingsgrenzen beweg-
licher zu machen. 
 
4.2 Anisotropie der thermischen Ausdehnung 
 
Die thermische Ausdehnung von metallischen Legierungen liegt in der Regel zwi-
schen 5 und 50 ppm/K. Für eine allgemeine Abschätzung gilt die Grüneisen-Regel 
[Sch01]. Diese besagt, dass sich Metalle vom Nullpunkt bis zum Schmelzpunkt um 1 
bis 2 % ausdehnen. Diese allgemeine Regel erfasst jedoch nicht die mögliche An-
isotropie der thermischen Ausdehnung. Tatsächlich kann die thermische Ausdeh-
nung entlang verschiedener Gitterrichtungen unterschiedlich sein. Aus Symmetrie-
gründen kann die thermische Ausdehnung jedoch nur anisotrop sein, wenn eine 
nichtkubische Struktur vorliegt. Im Gegensatz dazu können in kubischen Strukturen 
zum Beispiel die elastischen Konstanten anisotrop sein.  
 
Die martensitische Ni50Mn30Ga20 – Phase wurde mit Synchrotronstrahlung untersucht 
(s. Abschnitt 4.1). Aus den {400} – Reflexen können die Gitterkonstanten und deren 
Temperaturabhängigkeit ermittelt werden. Die Probe wurde von 800 °C auf Raum-
temperatur abgekühlt und dann nochmals auf 130 °C aufgeheizt und wieder abge-
kühlt (s. Abb. 4.6). So lagen für jede Temperatur 3 Messwerte vor, über die gemittelt 
werden kann. In Abb. 4.11 sind die Gitterkonstanten im Temperaturbereich zwischen 




Abb. 4.11: Thermische Ausdehnung der Gitterkonstanten a und c im 7M – Martensit. 
 
Die hier nicht dargestellte Gitterkonstante b ändert sich nicht sehr stark mit der Tem-
peratur, d. h. im Bereich eines normalen Metalls mit 9•10-6 / K. Die beiden anderen 
Gitterkonstanten hingegen sind stark temperaturabhängig. Lineare Regressionsge-
raden (in Abb. 4.11 nicht dargestellt) ergeben einen thermischen Ausdehnungskoef-
fizienten von 8,9•10-5 / K für die Gitterkonstante c und -5,4•10-5 / K für die Gitterkon-
stante a. Die thermische Ausdehnung ist damit betragsmäßig um einen Faktor 5 – 10 
größer, als man für Metalle und Legierungen erwarten würde. Da sich a-Achse und c-
Achse mit unterschiedlichem Vorzeichen ändern, ändert sich das c/a- Verhältnis  
ebenfalls mit der Temperatur. Dieses Verhalten wurde von Heczko et al. für die Le-
gierung Ni49,7Mn29,1Ga21,2 (5M) festgestellt [Hec03]. Für die polykristallinen Legierun-
gen in dieser Arbeit ist zu beachten, dass bei nicht perfekter Textur an den Korn-
grenzen Spannungen durch die unterschiedliche thermische Ausdehnung entstehen. 
Solche thermischen Spannungen können durch Zwillingsbildung im Martensit abge-
baut werden. Die so gebildeten Zwillingsgrenzen sind dann schwer zu bewegen, da 






4.3 Orientierung der texturierten Proben 
 
Die Proben werden durch gerichtete Erstarrung hergestellt. Die Untersuchung der 
Textur wird hier röntgenographisch durchgeführt, da dieses Verfahren für die marten-
sitische Struktur einfacher auswertbar ist als EBSD (electron back scatter diffraction). 
 
Im Gusszustand zeigen die Proben eine [100] – Fasertextur entlang der Proben-
längsachse, also der Erstarrungsrichtung. Die Gussproben werden bei 1000 °C für 
48 h homogenisiert. Dabei ändert sich die Textur. Eigentlich findet eine Riesenkorn-
bildung statt, so dass nach der Glühung nur noch wenige Körner auf dem Quer-
schnitt einer solchen Probe vorhanden sind. Die Orientierung dieser Körner wurde 
röntgenographisch bestimmt. Die Indizierung findet in der kubischen Kristallstruktur 
(Austenit) statt. Daher braucht der Variantenzerfall und die Aufspaltung der Reflexe 
durch Zwillingsbildung nicht beachtet zu werden. Die feste Orientierungsbeziehung 
zwischen Martensit und Austenit ermöglicht diese Vereinfachung. Die wahren Winkel 
verschieben sich zwar ein wenig und auch die Orientierungsdifferenz φ zwischen 
zwei Zwillingen ändert sich nicht um exakt 90°. Der genaue Winkel φ kann über fol-
gende Beziehung berechnet werden (s. Abb. 2.4) 
 
φ = 2arctan (c/a). 
 φ5M = 86,0° (c/a = 0,933), φ7M = 83,7° (c/a = 0,896) 
 
In Abb. 4.12 sind zwei Polfiguren dargestellt. Abb. 4.12a zeigt eine Überlagerung ei-
ner 7M- (ohne Überstrukturreflexe) und einer L21-Polfigur, wobei die (110)-Reflexe  
übereinander gelegt wurden. Die Darstellung zeigt, dass die Reflexe tatsächlich bei-
nahe überlappen. Abb. 4.13b zeigt einen Überlapp von (100)- und (110)- Polfigur. 
Der blaue Ring markiert das Ende des Messbereiches. Alle Reflexe gehören zur sel-
ben Orientierung. Also war der betrachtete Messbereich offenbar einkristallin, jedoch 
in mehrere Varianten zerfallen. Es handelt sich also um akkomodierten Martensit, wie 
er sich ohne Einwirkung von außen bildet.  
 
Aus diesem Gusskörper wurde eine Probe so herausgeschnitten, dass die Haupt-






Abb. 4.12: 7M Martensit, a) (100) und (110) – Polfigur von 7M (ohne Modulation) und L21-Struktur, b) 
gemessene (100) und (110) - Polfigur, indiziert in L21. 
 
Um eine Probe orientiert herauszuschneiden, ist eine Eindrehung der Probe auf ei-
nem Goniometerkopf notwendig. Außerdem muss die Orientierung für jede Probe 
einzeln bestimmt werden. Daher wurde versucht, die Fasertextur im Gusskörper zu 
erhalten. Dies gelang, indem der feinkristalline Bereich abgetrennt wurde, der sich 
am Fuß des Gusskörpers während der Erstarrung bildet (s. 3.3). Wird der Zylinder 
mit abgetrenntem Fuß homogenisiert, wachsen zwar die Körner, aber ihre Textur 
ändert sich nicht. Von einer so hergestellten und homogenisierten Probe wurden 
Scheiben abgeschnitten und deren Textur untersucht. Es ergeben sich die zu erwar-




Abb. 4.13: Polfiguren einer gerichtet erstarrten Probe, hier 5M – Martensit. 
 
Wie aus der (110)- Polfigur zu sehen ist, sind die anderen Richtungen nicht vollstän-
dig gleichmäßig verteilt. Daher wurde die Richtung der maximalen Intensität gewählt, 
und parallel bzw. senkrecht dazu wurden die Würfelkanten herausgearbeitet. Die 
Richtung muss nicht nochmals geändert werden, da die Projektion des {110}-Poles 
auf die Probenoberfläche einer <100>-Richtung entspricht.  
 
Die so herausgearbeiteten Würfel wurden für das mechanische Training verwendet. 
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4.4 Mechanisches und Magnetomechanisches Training 
 
4.4.1 Magnetomechanisches Training an Einkristallen 
 
Die Verwendung von Einkristallen erlaubt die Untersuchung des Verlaufes der Zwil-
lingsspannung bei magnetomechanischer Belastung an einer Probe, die bereits 
magnetische Dehnung durch Zwillingsgrenzenbewegung zeigt. Eine solche Probe 
wurde vom Fraunhofer IWU zur Verfügung gestellt. Es handelt sich dabei um eine 
Probe mit 5M – Struktur im einvariantigen Zustand, die mechanisch oder magnetisch 
komplett reorientiert werden kann, sodass die volle kristallographische Dehnung von 
etwa 6 % zu beobachten ist. Die ersten Versuche waren das wiederholte Drücken, 
um die Probe komplett zu entzwillingen und sie dann mithilfe eines senkrecht dazu 
angelegten Magnetfeldes wieder in den Ausgangszustand zurückzuversetzen. Die 
Veränderung der Zwillingsspannung soll hierbei untersucht werden. In Abb. 4.14 ist 
der Versuchsablauf skizziert und die erwartete Kraft-Verformungskurve dargestellt. 
 
Abb. 4.14: Versuchsablauf für magnetomechanische Charakterisierung und erwartete Kraft-Verfor-
mungskurve für einen Einkristall. 
 
Die Vorgeschichte der einkristallinen Referenzprobe ist nicht genau bekannt. Es ist 
jedoch bekannt, dass sie vor den Untersuchungen in der Prüfmaschine mehrfach 
manuell, also mehr oder weniger unkontrolliert, zusammengedrückt wurde. Nach 
Aussagen von R. C. O’Handley [Han05] verschlechtert dies das magnetomechani-
sche Verhalten. 
 
Diese Versuche werden Weg-kontrolliert durchgeführt. Zuerst wird die Probe ohne 
äußeres Magnetfeld zusammengedrückt, bis eine Spannung von 6 MPa erreicht wird 
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(Abb. 4.15). Dann wird die Probe soweit entlastet, bis die Stempel der Prüfmaschine 
die Probe nur noch mit etwa 4 N (= 0,26 MPa) belasten. Diese geringe Last ist nötig, 
um eine Bewegung der Probe im Magnetfeld zu verhindern. Dann wird das Magnet-
feld angelegt (ca. 0,7 T). Während des Hochfahrens des Magnetfeldes vergrößert 
sich der Druck auf die Stempel. Dies ist die magnetisch erzeugbare Spannung, wie 
sie in Abschnitt 2.2 beschrieben wurde. Dann werden die Stempel der Prüfmaschine 
Weg-kontrolliert auseinander gefahren. Dabei wird der Weg – Kraft – Verlauf aufge-
nommen, woraus Spannungen und Dehnungen berechnet werden. Dieser Vorgang 
wurde mehrmals wiederholt. Diese Versuchsführung ermöglicht die Aufnahme der 
Aktorkennlinie (Kraft über Verformungsweg) im angelegten äußeren Feld. 
 
Abb. 4.15: Absenkung der Zwillingsspannung durch wiederholte Kompression des Einkristalls. 
 
Bei wiederholten Kompressionen fällt die Zwillingsspannung mit der Zyklenzahl deut-
lich ab. Waren in der 1. Kompression noch etwa 1 MPa nötig, um die Zwillingsgren-
zen zu bewegen, so sinkt diese Spannung auf etwa 0,5 MPa im 8. Zyklus ab (Abb. 
4.15). Diese Reduktion der Zwillingsspannung zeigt, dass ein Training durch wieder-
holte Zwillingsgrenzenbewegung möglich ist. Dadurch verringert sich die Spannung, 
bei der sich die Zwillingsgrenze bewegt, die anfängliche Überhöhung der Spannung 
bis ca. 1,5 MPa verschwindet sogar ganz. Die Reduktion der Zwillingsspannung lie-
fert die Motivation, auch in Polykristallen die Zwillingsspannung durch mehrfache 
Bewegung der Zwillingsgrenzen zu senken. Da die Polykristalle, jedenfalls anfäng-
lich, keine magnetisch induzierte Zwillingsgrenzenbewegung zeigen, muss auch die 
 48 
Rückstellung mechanisch erfolgen. Um die Möglichkeit einer (gut zu automatisieren-
den) Zug – Druck – Wechselbelastung zu testen, wurde die bereits trainierte Einkris-
tallprobe in die in Abb. 4.16 dargestellte Versuchseinrichtung eingeklebt. In diesem 
Versuchsaufbau wurde die Dehnung der Probe direkt über einen Dehnungsaufneh-
mer gemessen, um Fehler durch den Klebstoff zu vermeiden, die bei einer Messung 
über die Stempelbewegung unvermeidlich wären. Der Klebstoff verformt sich bei Be-
lastung und die Zwillingsgrenze kann sich möglicherweise nicht an der Grenzfläche 
zwischen Probe und Klebstoff bewegen, wenn dieser zu hart ist. Eine exemplarische 
zyklische Spannungs – Dehnungskurve ist in Abb. 4.17 dargestellt. 
 
 
Abb. 4.16: Aufbau des Zug - Druck - Tests.  
 
 
Abb. 4.17: Zyklische Spannungs – Dehnungskurve einer einkristallinen Referenzprobe. 
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Nach etwa 10 Zyklen beginnt diese Dehnung von 5,84 % an abzusinken, wobei sich 
die Zwillingsspannung nicht ändert. Die Dehnung ∆ε ist über der Zyklenzahl in Abb. 
4.18 aufgetragen und ist jeweils die Differenz der Dehnungswerte beim Nulldurch-
gang der Kraft von Druck nach Zug und umgekehrt. 
 
Abb. 4.18: Dehnungsabfall bei zyklischer Zug – Druck – Belastung. 
 
Da sich die Dehnung immer weiter verringert, ist dieser Weg für ein mechanisches 
Training nicht gangbar. Außerdem ist die durch den Klebstoff begrenzte Maximalkraft 
zu gering, um Polykristalle zu trainieren. Statt dessen werden aufeinander folgende 
Druckbelastungen entlang mehrerer Richtungen angewandt. 
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4.4.2 Mechanisches Training an polykristallinen 7M – Proben 
 
Die Proben mit 7M – Struktur wurden aus der Legierung Ni50Mn30Ga20 hergestellt (s. 
Struktureinstellung). Um an diesen ein mechanisches Training durchführen zu kön-
nen, wurden annähernd würfelförmige Proben hergestellt. Diese erlauben die Kom-
pression entlang verschiedener Achsen und somit eine Versuchsführung, die nur aus 
Druckversuchen besteht. Nachteilig ist, dass bei Druckversuchen die Druckachse 
eigentlich länger als die beiden anderen sein soll, um die Folgen der Reibung an den 
Druckstempeln zu vermindern, die die Querdehnung behindert. So ist während des 
Trainings ein zusätzlicher Kraftbetrag aufzubringen, um eben diese Reibungskräfte 
zu überwinden.  
 
Es gibt grundsätzlich zwei verschiedene mögliche Ansätze zum mechanischen Trai-
ning der Proben, die Kompression entlang zwei oder entlang aller drei Achsen. Bei 
der zweiachsigen Kompression wird eine Zwillingsgrenze hin- und herbewegt, die im 
Idealfall zu beiden Achsen im Winkel von 45° liegt. Diese Versuchsführung kommt 
dem magnetomechanischen Training der Einkristalle am nächsten. Sie aktiviert aber 
nur die Zwillingssysteme, die entsprechend orientiert sind. Das ist erfüllt, wenn die 
Normale der Zwillingsebenen in der Ebene liegt, die durch die beiden Druckrichtun-
gen aufgespannt wird.  
 
Abb. 4.19: Zyklische Kompression entlang zweier Achsen. Dargestellt ist jeweils eine Kompression pro 
Zyklus. Die Skizze unter der Kurve symbolisiert einen zweiachsigen Trainingszyklus. 
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Ein Zyklus bei diesem Training entspricht einer Kompression in x-Richtung und einer 
in y-Richtung. In Abb. 4.19 sind nur die Kompressionen entlang der x-Richtung ge-
zeigt, um die Darstellung einfacher zu gestalten. Diese Richtung x ist parallel zur frü-
heren Erstarrungsrichtung. Zwischen dem zweiten und dritten Zyklus nimmt die Deh-
nung nicht weiter zu, lediglich die Spannung zur Bewegung der Zwillingsgrenzen 
nimmt ab. Im darauf folgenden Zyklus brach die Probe, sodass sie nicht mehr ver-
wendet werden konnte. Beim Training anderer Proben nach dem gleichen Schema 
wurde eine Verschlechterung mit zunehmender Versuchsdauer beobachtet. Ver-
schlechterung bedeutet hier eine Erhöhung der Zwillingsspannung oder eine geringe-
re Dehnung.  
 
Die Verringerung der Dehnung bei dieser Versuchsführung liegt an der Orientierung 
der Zwillingssysteme. Denn wenn die Probe entlang einer Richtung (x) gedrückt wird, 
kann die Querdehnung je nach Lage des Zwillingssystems in beide dazu senkrecht 
stehenden Richtungen erfolgen (y, z). Es kann jedoch nur der Teil zurückgestellt wer-
den, der parallel zu der zweiten willkürlich gewählten Richtung liegt (oben y genannt). 




Abb. 4.20: Lage der (101) - Zwillingsebene bei [001] – Fasertextur im Probekörper. Die Zwillingsebene 
ist schematisch in Bezug auf das Probenkoordinatensystem (Würfel) dargestellt.  
 
Aufgrund der nicht zufriedenstellenden Ergebnisse in diesem Trainingsprogramm 
wurde dazu übergegangen, die weiteren Proben entlang aller drei Achsen zu drük-
ken. Der Vorteil ist die Aktivierung aller Zwillingssysteme beliebiger Orientierungen 
unter Berücksichtigung der zugehörigen Schmidfaktoren. Der Schmidfaktor m stellt 
die tatsächlich an einer Zwillingsgrenzenversetzung wirkende Scherspannung τ mit 
der außen an der Probe angreifenden Zug- oder Druckspannung σ gemäß ihrer  
geometrischen Projektion in Relation (Abb. 4.21):   
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τ = σ cosψ cosϕ = σ m  
 
Abb. 4.21: Darstellung der geometrischen Projektion der Zugspannung σ auf die Gleitebene (cosϕ) 
und die Gleitrichtung (cosψ). Die Schubspannung τ wirkt entlang der Gleitrichtung. 
 
Ein Zyklus dieser Art von Training besteht also aus drei Druckversuchen entlang der 
drei Achsen des Würfels. Jeweils eine ausgewählte Richtung wurde dargestellt, um 
den Trainingsfortschritt zu beschreiben (Abb. 4.22). Hier kann also die erzielte Deh-
nung deutlich vergrößert werden, die Zwillingsgrenzen lassen sich immer einfacher 
verschieben. Die Dehnung ist mit 8 % schon nahe an dem kristallographischen Ma-
ximum ε = 1 – c/a von etwa 10 %. 
 
Abb. 4.22: Zyklische Druckbelastung entlang aller drei Raumrichtungen. Die Darstellung zeigt den 
jeweils ersten Druckversuch im Zyklus. 
 
Durch diese Art der Versuchsführung lässt sich also die Dehnung durch Zwillings-
grenzenbewegung in einer polykristallinen Probe steigern. Das Hauptproblem an den 
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Proben mit 7M – Struktur ist deren Sprödigkeit, die zum Bruch der Proben führt. So 
kann nur geschätzt werden, welche Ergebnisse bei mechanisch intakten Proben er-
zielbar wären. Die Spannungs – Dehnungs – Verläufe trainierter Proben mit 7M – 
Struktur sind in Abb. 4.23 dem einer untrainierten Probe gegenübergestellt.  
 
 
Abb. 4.23: Vergleich mehrerer trainierter mit einer untrainierten Probe. Dargestellt sind bei den traini-
nerten Proben die Spannungs-Dehnungskurven unmittelbar vor dem Bruch der Proben. 
 
Die in die Kupferkokille abgegossene Probe (schwarze Linie) wurde bei 140 MPa auf 
etwa 1,5 % gestaucht und brach dann spröde. Bei Erwärmung bildete sich die  
Dehnung zurück. So wurde der Verformungsmechanismus durch Zwillingsgrenzen-
bewegung verifiziert und der thermische Formgedächtniseffekt konnte nachgewiesen 
werden. Die gerichtet erstarrten Proben können alle bei kleineren Spannungen auf 
größere Dehnungen gedrückt werden. Die Beste dieser Proben kann bei einer Span-
nung von 15 MPa um 5 % in ihrer Höhe reduziert werden. Da diese Spannung immer 
noch etwa eine Größenordnung zu hoch ist, kann keine magnetisch induzierte Zwil-
lingsgrenzenbewegung erwartet werden (σmag,max = 2,1 MPa). Daher wurden die 
nächsten Versuche an Proben mit 5M – Struktur durchgeführt, die zwar eine kleinere 
Dehnung haben (εmax = 6 %), auf die aber eine höhere Spannung im Magnetfeld wirkt  
(σmag,max = 2,6 MPa, Berechnungsvorschrift s. S. 11, Abschnitt 2.2). 
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4.4.3 Mechanisches Training an polykristallinen 5M – Proben 
 
Die Proben mit 5M – Struktur wurden aus der Legierung Ni50Mn29Ga21 hergestellt. 
Die maximal zu erwartende Dehnung ist in der 5M – Struktur mit 6 % geringer als in 
der 7M – Struktur, bei der das kristallographisch bedingte Maximum bei 10 % liegt. 
Damit ist aber auch der Elementarschritt geringer, den sich die Atome bei Zwillings-
grenzenverschiebung bewegen müssen. So ist die Spannung auch geringer, bei der 
sich die Zwillingsgrenzen bewegen. In erster Näherung können die verzwillingte und 
die unverzwillingte Lage durch ein Doppelmuldenpotential dargestellt werden. Ist der 
Elementarschritt für Zwillingsgrenzenbewegung geringer, liegen die beiden Gleich-
gewichtslagen für verzwillingte und unverzwillingte Lage enger zusammen. Damit ist 
gleichzeitig die Höhe des Potentialwalls zwischen den beiden Zuständen geringer, 
denn die Form des Potentials bei der 7M – und der 5M – Struktur sind nahezu gleich, 
wie sich in vergleichbaren elastischen Eigenschaften zeigt. Die Gleichheit resultiert 
aus den gleichen Nachbarschaftsverhältnissen und Atomsorten. 
 
Eine andere Erklärung liefert folgendes Gedankenexperiment. Man stellt sich die Ver-
lagerung der Atome bis zu dem Punkt, wo sie „von selbst“ in die neue Potentialmulde 
rutschen, als elastische Verzerrung vor. Auch in diesem Bild wird sofort klar, dass 
weniger Kraft nötig ist, wenn das „von-selbst-rutschen“ bereits bei kleinerer Verfor-
mung beginnt. Und da die elastischen Moduln beider Strukturen vergleichbar sind, 
bedeutet eine geringere Verformung eine geringere Spannung. 
 
Die 5M – Proben wurden mit zyklischer Belastung entlang der drei verschiedenen 
Würfelachsen trainiert. Die Probenpräparation ist in Abb. 4.24 angegeben. Die Um-
kehrpunkte der Weg-geregelten Versuche wurde manuell festgelegt, um auf das ak-
tuelle Verformungsverhalten eingehen zu können. In der 5M – Struktur ist die Sprö-
digkeit weniger ausgeprägt als in den Proben mit 7M – Struktur, daher können mehr 
Zyklen durchfahren werden.  
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Abb. 4.24: Training einer Probe mit 5M – Struktur, die Nummer des jeweiligen Zyklus ist in der Legen-
de dargestellt. Rechts ist die Präparationsroute angegeben. 
 
In Abb. 4.24 ist das Ergebnis einer zyklischen Druckbelastung zu sehen. Die Probe 
wurde in 20 Zyklen trainiert, nach dem 12. wurde jedoch keine Verbesserung mehr 
erzielt. Die mechanisch erzeugbare Dehnung wächst im Trainingsverlauf von 2 % auf 
5 %. Die maximale Dehnung liegt bei dieser Struktur und Temperatur bei ca. 6,2 %. 
Auch ist bei diesen Proben ein anderer Kurvenverlauf sichtbar. Ab dem 3. Zyklus bil-
det sich ein Bereich mit nahezu konstantem Anstieg heraus, bei dem sich die Zwil-
lingsgrenzen bewegen. Dieser lineare Bereich befindet sich anfangs bei ca. 30 MPa 
und fällt im Verlauf des Trainings auf ca. 15 – 20 MPa ab. Zusätzlich bildet sich bei 
kleinen Spannungen ein Bereich, in dem Zwillingsgrenzen noch leichter beweglich zu 
sein scheinen. Dies kann jedoch ein Artefakt sein, das durch die rauhe Oberfläche 
der Proben bedingt ist. Die Rauheit entsteht durch die Bewegung von Zwillingsgren-
zen, die an der Oberfläche Stufen hinterlassen. Im folgenden Versuch werden dann 
diese Stufen wieder eingeebnet. Da während des Einebnens die Stempel nur auf 
kleiner Fläche Kontakt zur Probe haben, sind die Kräfte relativ klein und die hier auf-
getragene Spannung ebenfalls, da sich diese immer auf den ganzen Querschnitt der 
Probe bezieht. 
 
In Abb. 4.25 sind Trainingszyklen einer Probe dargestellt, die aus dem gleichen 
Gusskörper herausgeschnitten wurde, sich aber näher an der Wärmesenke (Kupfer-
kühlplatte), also weiter unten befand. Deswegen ist die Fasertextur schärfer und die 




Abb. 4.25: Links: zyklische Belastung einer 5M – Probe. Der erste Zyklus wurde abgeschnitten, um die 
anderen besser darzustellen. Rechts: metallographische Übersichtsaufnahme. 
 
In dieser Probe fällt die Zwillingsspannung deutlich stärker ab. Nachdem im ersten 
Zyklus nur eine Dehnung von einem Prozent erreicht wird (Maximalspannung 32 
MPa), kann in der Folge die Spannung auf ein Drittel reduziert werden, wobei die 
Dehnung auf etwa 2,5 % ansteigt. Dabei findet ein Großteil der Dehnung bei gerin-
gen Spannungen statt. Setzt man nun die magnetisch erzeugbare mechanische 
Spannung von 2,6 MPa ein, so wird diese Linie im 14. Zyklus erst bei einer Dehnung 
von 1,5 % durchschritten. Es sollte also möglich sein, diese Dehnung magnetisch zu 
erzeugen (s. Abschnitt „Magnetische Dehnung“). Der Kurvenverlauf entspricht hier 
wieder mehr dem, der bereits bei den 7M – Proben gemessen wurde. Die Span-
nungs – Dehnungs – Kurve steigt ständig an, es ist kein Plateau erkennbar. Das Pla-
teau bleibt auch bei Kompressionen bis zu höheren Drücken aus, die Probe wurde 
bis maximal 60 MPa zusammengedrückt (hier nicht dargestellt). 
 
Im Gegensatz dazu konnte eine Probe präpariert werden, die eine hohe Dehnung 
von ca. 5 % bei einer Spannung von nur 6 MPa nach sechs Trainingszyklen erreichte 
(s. Abb. 4.26). Das Gefüge wurde untersucht, indem Texturaufnahmen von jeder Flä-
che des Würfels untersucht wurden. Diese Polfiguren wurden bis zu einem Kippwin-
kel von 30° aufgenommen. Auf fünf der sechs Aufnahmen ist jeweils nur ein Reflex 
zu sehen (s. Abb. 4.27). 
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Abb. 4.26: Mechanisches Verhalten einer nahezu einkristallinen Probe, hergestellt durch gerichtete 
Erstarrung, 5M – Struktur. 
 
  
Abb. 4.27: Texturuntersuchungen auf allen sechs Würfelflächen bis zu einem Kippwinkel von 30°. ds: 
direction of solidification (Erstarrungsrichtung), perp(endicular) 1, 2: senkrechte Richtungen.  
 
Das Spannungsplateau dieser Probe liegt nur noch wenig über der wichtigen Grenze 
von 2,6 MPa (blaue Linie in Abb. 4.26), die durch ein äußeres Magnetfeld erzeugt 
werden kann. Die Zwillingsspannung ist nur noch 3 bis 4mal so hoch wie die in der 
einkristallinen Referenzprobe mit 5M – Struktur. 
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4.5 Mechanisches Verhalten der 5M – Proben 
 
Im Abschnitt Mechanisches Training wurde bereits festgestellt, dass sich die Formen 
der Spannungs - Dehnungs - Kurven für die verschiedenen Proben unterscheiden. 
Einmal wird ein ständig wachsender Anstieg im Spannungs - Dehnungsverlauf fest-
gestellt, das andere Mal bildet sich ein Plateau aus, in dem die Spannung nur wenig 
steigt und dafür die Probe einen Großteil ihrer Dehnung erfährt. Der zuletzt genannte 
Kurvenverlauf ist für Einkristalle typisch, in denen nur wenige Zwillingsgrenzen, im 
Extremfall nur eine einzige, durch den Kristall wandern. Die Spannung im Plateau 
entspricht somit der Spannung, die diese Zwillingsgrenze gegen eventuelle Hinder-
nisse auf ihrem Weg aufbringen muss. Durch geeignetes Training ist es möglich, ein 
Paar von Zwillingsgrenzen auf beiden Seiten eines Defektes anzulagern (s. Abb. 
4.28). Bei neuerlicher magnetischer oder mechanischer Beanspruchung des Ma-
terials muss dann keine Zwillingsgrenze diesen Defekt passieren. Statt dessen kann 
die Variante wachsen, die durch die eng aneinander liegenden Zwillingsgrenzen be-
grenzt wird, indem sich diese Zwillingsgrenzen voneinander weg bewegen. 
 
 
Abb. 4.28: Lichtoptische Aufnahme eines Ni-Mn-Ga Einkristalls (Ausschnitt ca. 2,5 x 0,5 mm²). Dar-
stellung der paarweisen Anlagerungen von Zwillingsgrenzen an Defekten (Defekte im Volumen und 
nicht an der Oberfläche, deswegen hier nicht sichtbar). Die hellen Bereiche sind Zwillinge einer Orien-
tierung, die schmalen dunklen Streifen sind Zwillinge der anderen. Wird dann das Magnetfeld parallel 
zur leichten Richtung dieser schmalen Bereiche angelegt, können diese wachsen, ohne den Defekt 
überwinden zu müssen, der ihre Bewegung vormals behinderte (mit freundlicher Genehmigung von 
Ryan Lai Yiu Wai). 
 
Zu erklären bleibt, warum einmal eine gewisse Spannungsüberhöhung zu beobach-
ten ist, bevor Zwillingsgrenzenbewegung einsetzt, wohingegen bei anderen Proben 
bereits bei geringsten Spannungen Zwillingsgrenzenbewegung auftritt und somit kein 





Wenn in einer Probe wenig Eigenspannungen vorhanden sind, dann bilden sich gro-
ße Zwillinge. Diese großen Zwillinge bedeuten wenig Zwillingsgrenzen und jede Zwil-
lingsgrenze kostet Grenzflächenenergie. Zwillingsgrenzen werden nur dann gebildet, 
wenn dadurch Spannungen abgebaut werden können, sodass ein Gewinn an elasti-
scher Energie entsteht, der immer größer sein muss als der Energiebeitrag, der zur 
Bildung der Zwillingsgrenzen nötig ist. Sind also grobe Zwillinge in einer Probe vor-
handen, ist dies gleichbedeutend mit wenig Eigenspannungen. Wird nun von außen 
eine Kraft oder ein Magnetfeld angelegt, wird die Probe solange elastisch verformt, 
bis Zwillingsgrenzen loslaufen können. In der einkristallinen Referenzprobe (s. Abb. 
4.26) ist eine deutlich höhere Schwellspannung zu überwinden, als zur Bewegung 
der Zwillingsgrenze nötig ist. In diesem Fall wird die Zwillingsgrenze entweder von 
einem Defekt losgerissen oder sie muss erst neu gebildet werden. Die Bildung von 
Zwillingsgrenzen ist immer aufwändiger als deren Bewegung. Dieses Verhalten gibt 
es auch in polykristallinen Materialien (Abb. 4.29).  
 
Abb. 4.29: Kompression einer polykristallinen Probe mit Spannungsüberhöhung vor dem Loslaufen 
der Zwillingsgrenze. 
 
Durch wiederholte zweiachsige Kompression in den Richtungen x und y (Probenko-
ordinatensystem) konnte bei dieser Probe eine beinahe vollständige Umorientierung 
erreicht werden. Vor dem dargestellten Versuch wurde die Probe in z-Richtung zu-
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sammengedrückt. Da sich bei diesem Versuch die Länge in x-Richtung kaum änder-
te, muss das Zwillingssystem beinahe vollständig in der y-z-Ebene gelegen haben. 
Eine neuerliche Kompression in x-Richtung liefert dann das oben dargestellte Ver-
formungsverhalten. Die Dehnung von 6 % (s. Abb. 4.29) zeigt deutlich, dass hier die 
Probe von einem fast einvariantigen Zustand in einen anderen ebenfalls fast einvari-
antigen Zustand überführt wird (maximale Dehnung 6,3 %). Das bedeutet, dass nur 
wenige Zwillingsgrenzen im Ausgangszustand in der Probe gewesen sein können. 
Dazu kommt noch, dass in der vorherigen Kompression ein anderes Zwillingssystem 
aktiviert wurde, also die vorhandenen Zwillinge nicht zur Formänderung in der bean-
spruchten Richtung beitragen können. Daher müssen neue Zwillingsgrenzen gebildet 
werden. Die für diese Neubildung nötige Energie zeigt sich in der Spannungsüberhö-
hung auf etwa 11 MPa zu Beginn der Messung. 
 
Ein vergleichbares Spannungs-Dehnungsverhalten wird erreicht, wenn die vorherige 
Kompression bis zu einem hohen Spannungsniveau von 35 MPa durchgeführt wird 
und so die Zwillingsgrenzen aus der Probe hinausgetrieben werden. Dann wird eine 
Spannungsüberhöhung auch beobachtet, wenn die Probe in dem selben antrainier-
ten Zwillingssystem, hier also in den Richtungen x und y weiter gedrückt wird. Der 




Der Effekt der Spannungsüberhöhung am Anfang der Kompression ist nicht immer 
zu beobachten. Wie im Abschnitt 4.4.3 schon beschrieben wurde, ist manchmal gar 
kein elastischer Anstieg zu Beginn zu sehen, sondern es setzt von Anfang an Zwil-
lingsgrenzenbewegung ein. Dazu wurde folgende Modellvorstellung entwickelt:  
 
Es liegt ein polykristallines Gefüge mit Fasertextur vor. Bei der martensitischen Um-
wandlung bilden sich viele Zwillingsgrenzen, um die Spannungen an den Korngren-
zen abzubauen. Der Spannungsabbau geschieht durch Formanpassung des Marten-
sits an den Austenit. Da die Anpassung in drei Raumrichtungen geschehen muss, 
reicht ein Zwillingssystem nicht aus, um die äußere Form anzugleichen. Es liegt also 
nach der Umwandlung ein Gefüge mit vielen Zwillingsgrenzen unterschiedlicher  
Orientierung vor. Da aber jede Zwillingsgrenze einen bestimmten Energiebetrag zur 
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Bildung benötigt, können nicht beliebig feine Zwillinge erzeugt werden. Daher 
verbleiben noch Eigenspannungen im Material. Diese addieren sich zwar über die 
ganze Probe gemittelt zu Null, können aber lokal beliebig nah an die Zwillingsspan-
nung heranreichen. Ist das der Fall, kann Zwillingsgrenzenbewegung an diesen Stel-
len bereits bei sehr kleinen äußeren Spannungen auftreten. Durch die vielen Zwil-
lingssysteme verschiedener Orientierung kann allerdings nie die volle Dehnung er-
reicht werden.  
 
Diese Modellvorstellung wird durch die Trainingsversuche gestützt, wie sie in Abb. 
4.25 dargestellt sind. Zu Beginn kann eine Dehnung von ca. 1 % erzielt werden, wo-
hingegen nach 14 Trainingszyklen etwa 2,5 % Dehnung erreicht werden. Der flache 
Anstieg zu Beginn des Druckversuchs ist charakteristisch für die Probe und bleibt 
bestehen. 
 
Fehlorientierung der Zwillingsgrenzen 
 
Im <100> orientierten Einkristall findet bei Zwillingsgrenzenbewegung der hier rele-
vanten Grenzen auf den (101) – Ebenen eine ebene Verzerrung statt. Das heißt, in 
einer Richtung (x) wird die Probe kürzer, in einer zweiten Richtung (y) länger, in der 
auf diesen beiden Richtungen senkrecht stehenden z-Richtung tritt keine Dehnung 
auf.  
 
Um das Verhalten anders orientierter Zwillingssysteme bei Verformung zu unter-
suchen, wurden an bereits trainierten Proben weitere Druckversuche durchgeführt. 
Eine Probe wurde beginnend mit dem 15. Zyklus nur entlang von zwei Richtungen  
(x und y) pro Zyklus gedrückt. Das Ergebnis ist in Abb. 4.30 dargestellt. Es sind wie 




Abb. 4.30: Ebene Beanspruchung durch wiederholte Kompression. Darstellung nur einer Kompres-
sionsrichtung. 
 
Durch die Vielzahl der Zwillingssysteme kann bei Beanspruchung in nur einer Ebene 
nicht die volle Dehnung zurückgestellt werden, die im vorangegangenen Zyklus er-
reicht wurde. Statt dessen tritt immer ein Dehnungsbetrag senkrecht zur Beanspru-
chungsebene auf, der nicht zurückgestellt werden kann. Die Folge ist ein Abfall der 
Dehnung, hier von 5 % auf etwa 3,5 %. Da allerdings hier nun tatsächlich die Zwil-
lingsgrenzen immer die gleiche Stelle vor und zurück überqueren, erfolgt ein Training 
dieser Zwillingsgrenzen, das sich in der Reduktion der Zwillingsspannung nieder-
schlägt. Der vermutete Mechanismus ist wieder die paarweise Anlagerung von Zwil-
lingsgrenzen an Defekte. Werden im 15. Zyklus noch etwa 15 MPa benötigt, um die 
Zwillingsgrenzenbewegung einzuleiten, findet im 17. Zyklus ein Großteil der Bewe-
gung bereits bei niedrigen Spannungen statt (< 6 MPa). Vor dem 18. Zyklus wurde 
wieder in z-Richtung gedrückt. Der Ausgangszustand, also der des 15. Zyklus, kann 
beinahe exakt reproduziert werden, sowohl die höhere Dehnung als auch die höhere 
Spannung werden wieder erreicht. Die Kurvenverläufe dieser beiden Druckversuche 
liegen nahezu übereinander.  
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4.6 Magnetische Dehnung 
 
Die magnetomechanischen Experimente wurden zunächst an einer einkristallinen 
Referenzprobe der Firma Adaptamat durchgeführt. Diese Probe kann komplett mag-
netisch reorientiert werden. Daher wurde sie im Wechsel zusammengedrückt und 
dann senkrecht dazu einem äußeren Magnetfeld ausgesetzt und die Stempel fuhren 
langsam auseinander, wie in 4.4.1 beschrieben. So wurde die Aktorcharakteristik 
(Spannungs-Dehnungsverhalten im Magnetfeld) der Referenzprobe aufgenommen. 
Dargestellt sind jeweils die Entlastungskurven im Magnetfeld (s. Abb. 4.31). Dies ge-
schah bei Temperaturen zwischen Raumtemperatur und -25 °C. 
   
Abb. 4.31: Spannungs-Dehnungsverhalten der einkristallinen Referenzprobe für Temperaturen zwi-
schen Raumtemperatur und -25 °C. 
 
Die Probe kann bis zu -25 °C ihre volle Dehnung von nahezu 6 % zeigen. Die Entlas-
tungskurven bei hohen Dehnungen werden mit fallender Temperatur steiler. Dies 
liegt vor allem daran, dass zum Zeitpunkt der Messung noch eine Einrichtung zur 
Zentrierung des Oberstempels verwendet wurde, deren Steifigkeit mit abfallender 
Temperatur zunimmt. Daher kann nur gesagt werden, dass eine nahezu komplette 
Reorientierung im gesamten untersuchten Temperaturbereich stattfand. 
 
Diese ersten Untersuchungen zeigen vor allem, dass der Aufbau geeignet ist, um 
magnetomechanische Messungen durchzuführen. Um kleinere Dehnungen und 
Spannungen messen zu können, wurde die Stempelführung ersetzt. Dabei kam ein 
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Spannsystem aus Aluminium und einer paramagnetischen Ni-Basis-Superlegierung 
zum Einsatz. Dadurch versteift sich die Prüfeinrichtung. 
 
Die ersten Erfolg versprechenden Messungen an polykristallinen Proben wurden an 
der Legierung Ni50Mn29Ga21 durchgeführt, die bei Raumtemperatur 5M – Struktur 
zeigt. Die Polfiguren von allen 3 Achsen der verwendeten Probe sind in Abb. 4.32 
dargestellt (Zustand nach dem Training). 
 
  
Abb. 4.32: Polfiguren in einem Kippwinkel zwischen 0° und 30°, ds ist die Erstarrungsrichtung (direc-
tion of solidification), perp 1 und 2 sind senkrechte Richtungen dazu (perpendicular: senkrecht). 
 
Die Dehnung dieser Probe im Magnetfeld muss korrigiert werden. Denn auch ohne 
Anlegen eines äußeren Magnetfeldes erhöht sich die Kraft an den Stempeln nach 
der Entlastung auf 4 N. Die Probe zeigt eine viskoelastische Dehnung (s. vorheriger 
Abschnitt). Daher wurde die Entlastung von dem selben Spannungswert ausgehend 
mit und ohne Magnetfeld mit der gleichen Geschwindigkeit durchgeführt. Die Deh-
nung, die ohne Magnetfeld erzielt wurde, wird in Abb. 4.33 als „Phantomdehnung“ 
bezeichnet. Bei diesen Versuchen wurde das Magnetfeld parallel zur Erstarrungsrich-




Abb. 4.33: Entlastungskurven einer polykristallinen Probe mit und ohne Magnetfeld. 
 
Die Dehnung im Magnetfeld ist etwa doppelt so groß wie die Dehnung ohne Magnet-
feld. Die Differenz, also die magnetische Dehnung, beträgt 0,3 %. Abgesehen von 
einer Publikation von Ullakko et al. [Ull01], in der eine Dehnung von 4 % an einer po-
lykristallinen Probe nur im Text erwähnt, aber durch keine Abbildung oder sonstige 
Messung gestützt wird, ist dies die höchste je publizierte Dehnung für einen Polykris-
tall. Tatsächlich kann die Dehnung in Feldrichtung in diesem Experiment noch höher 
gewesen sein. Durch die Messung der Dehnung in Krafteinleitungsrichtung wird nur 
eine von zwei zur Feldrichtung senkrechten Komponenten erfasst. Und wenn sich die 
Probe in Feldrichtung verkürzt, sind mehrere Orientierungen für bewegliche Zwil-
lingsgrenzen möglich. In diesem Experiment werden nur diejenigen Dehnungskom-
ponenten erfasst, die parallel zur Krafteinleitungsrichtung liegen. Alle Komponenten, 
die sowohl senkrecht zur Feldrichtung als auch senkrecht zur Krafteinleitungsrichtung 
liegen, (in der Skizze in Abb. 4.33 senkrecht zur Papierebene) können hier nicht ge-
messen werden. Für die Probe, die im Training ein Spannungsplateau hat, liegt die 
magnetische Dehnung auch bei 0,3 %. 
 
Um die magnetische Dehnung dieser Probe zu erhöhen, wurde sie bei 40 °C erneut 
untersucht. Die Temperatur liegt nun näher an der martensitischen Übergangstem-
peratur (TMart = 55 °C), wodurch die Zwillingsgrenzen leichter beweglich werden. Die 




Abb. 4.34: Entspannung bei 40 °C mit und ohne Magnetfeld. 
 
Tatsächlich kann die Dehnung im Magnetfeld auf über das Dreifache erhöht werden, 
wenn die Temperatur auf 40 °C angehoben wird. Der Grund dafür ist wieder die  
herabgesetzte Zwillingsspannung. Durch die Veränderung der Temperatur ändert 
sich auch der Anteil an viskoelastischer Dehnung, die Referenzkurve bei 0 T muss 
also erneut aufgenommen werden. Die viskoelastische Phantomdehnung hat sich im 
Vergleich zur Messung bei Raumtemperatur erhöht. Dies ist ebenfalls eine Folge der 
nun leichter beweglichen Zwillingsgrenzen. So können sich bei einem konstanten 
Spannungsniveau die Zwillingsgrenzen weiter bewegen. Die Dehnung ist größer als 
bei tieferer Temperatur. Da ein Relaxationsverhalten (Dehnung ohne Krafteinwir-
kung) beobachtet wird, ist die Zwillingsgrenzenbewegung als thermisch aktivierter 
Prozess zu beschreiben. Die Aktivierungsenergie für diesen Prozess wird durch die 
Temperatur zugeführt und die mechanische Spannung gibt die Richtung vor, in die 
die Bewegung dann bevorzugt abläuft. Da thermisch aktivierte Prozesse statistisch 
ablaufen, werden zeitabhängige Vorgänge beobachtet. Mit wachsender Zeit erhöht 
sich die Wahrscheinlichkeit, dass sich ein Zustand geändert hat, wie hier das „Aufat-
men“ der Probe, d. h. die Dehnung ohne Last. Solche zeitabhängigen Vorgänge 
wurden an Einkristallen auch im Magnetfeld beobachtet [Gla00, Lvo06]. 
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4.7 Magnetisch induzierte mechanische Spannung 
 
Während der Kompression der Probe, die ein Spannungsplateau zeigt, wurde das 
Magnetfeld mehrmals angelegt und wieder auf Null reduziert. Durch das Bestreben, 
die Probe in Feldrichtung zu verkürzen und senkrecht dazu zu verlängern, steigt die 
Spannung an den Stempeln an, da zusätzlich zur Zwillingsspannung noch die mag-
netisch erzeugte mechanische Spannung überwunden werden muss. Die magneti-
sche Spannung beträgt etwa 2,1 MPa (s. Abb. 4.35). Diese 2,1 MPa sind etwa 80 % 
der maximal möglichen 2,6 MPa. Die Fehlorientierung der Probe mit ca. 12° (s. Polfi-
guren Abb. 4.27) kann diesen Abfall nur zum Teil erklären, denn der Verlust an Ani-
sotropieenergie durch die Fehlorientierung ist cos²(12°) = 0,957. (EAniso = Kucos2α) 
Dieser Verlust ist doppelt zu berücksichtigen, da sowohl die günstige als auch die 
ungünstig orientierte Variante zum Verlust beitragen. Durch die Fehlorientierung soll-
te die Spannung also auf etwa 91 % des theoretischen Maximalwertes abfallen. Wei-
terhin ist zu beachten, dass das maximale Magnetfeld in der Anlage nur etwa 700 mT 
beträgt. Dieses Feld entspricht in etwa dem Anisotropiefeld. Bei der Anisotropie-
feldstärke ist jedoch eine um 12° fehlorientierte Probe noch nicht gesättigt. Daher 
erniedrigt sich der Wert der gemessenen Spannung weiter. Berechnungen mithilfe 
der Stoner-Wohlfarth-Theorie (O. Heczko, IFW) zeigen, dass auch bei einem 12° 
fehlorientierten Einkristall die magnetische Spannung 81 % des Maximalwertes  
(2,1 MPa) nicht überschritten werden. 
 
Abb. 4.35: Messung der magnetisch erzeugbaren mechanischen Spannung im Druckversuch.
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4.8 Akustisch unterstützte Zwillingsgrenzenbewegung im Magnetfeld 
 
Für diese Messungen wurde ebenfalls die Probe ausgewählt, die ein Spannungspla-
teau knapp unter der magnetisch erzeugbaren mechanischen Spannung zeigt. Vor-
angegangene Untersuchungen am MIT zeigten, dass durch die Verwendung des 
Piezostacks etwa eine zusätzliche mechanische Gegenspannung von 0,5 MPa kom-
pensiert werden kann. Also erhöht sich die magnetisch und akustisch erzeugbare 
Spannung auf 3,1 MPa. Eine zusätzliche Linie ist in dieser Höhe in das Spannungs – 
Dehnungs – Diagramm eingetragen (s. Abb. 4.36).  
 
Abb. 4.36: Spannungs - Dehnungs - Verhalten mit zusätzlichen Linien für magnetisch erzeugbare 
mechanische Spannung (blau) und der zusätzlich durch den Piezostack kompensierbaren Spannung 
(grün). 
 
Liegt nun die gesamte magnetisch erzeugbare Spannung an, könnte durch den  
Piezostack eine Dehnung im Feld von über 3 % erreicht werden. Da aber allein 
schon durch die Fehlorientierung der Probe die Spannung heruntergesetzt wird  
(0,91 • 2,6 = 2,37), ist möglicherweise bereits bei ca. 2 % die maximale Dehnung der 
Probe erreicht. Um die Probe in ihrer Position zu fixieren, muss eine geringe Vor-
spannung durch das pneumatische System auf die Probe wirken. Die kleinste zuver-
lässig einstellbare Kraft war hier 5 N (0,2 MPa). Diese Vorspannung verringert wieder 
die maximale erreichbare Dehnung im Magnetfeld. Die Probe wurde extern zurück-
gestellt, da die maximale Kraft des pneumatischen Systems auf 40 N (1,6 MPa) be-
grenzt ist. So konnte die Probe immer nur einmal nach dem Einbau vermessen wer-
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den. Der Messaufbau wurde über Labview gesteuert, das Programm wurde von Jari 
Kostamo am MIT geschrieben. In Abb. 4.37 ist die Dehnung über dem Feld darge-
stellt. Eine Korrektur der viskoelastischen Dehnung braucht hier nicht zu erfolgen, da 
durch das externe Zurückstellen bereits genügend Zeit zur Entspannung der Probe 
gegeben ist. 
 
Abb. 4.37: Piezounterstützte magnetfeldinduzierte Dehnung. 
 
Bei der maximal anliegenden Flussdichte von 850 mT können 2,05 % Dehnung er-
reicht werden. Diese gehen, bedingt durch die Vorspannung, auf etwa 1,63 % im 
feldfreien Zustand zurück. So kann also durch den Piezostack die Dehnung um 60 % 
im Vergleich zur Messung bei 40 °C gesteigert werden, im Vergleich zur Raumtem-
peraturmessung sogar um das Fünffache. Wiederholt man den Versuch mehrfach, 
ohne die Probe extern zurückzustellen, verringert sich die Dehnung. Tatsächlich wird 
nicht einmal mehr die Differenz zwischen maximaler Dehnung und verbleibender 
Dehnung (0,42 %) des ersten Zyklus erreicht. Statt dessen wird eine Dehnung von 
0,14 % nach mehreren magnetischen Zyklen erreicht. Diese Dehnung geht komplett 
zurück, wenn kein Magnetfeld mehr anliegt (Abb. 4.38 ). 
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Abb. 4.38: Piezounterstützte magnetoelastische Verformung. 
 
So kann also eine Dehnung von 2 % durch Unterstützung des Piezostacks erreicht 
werden. Dies liegt im Bereich der Voraussagen nach der Spannungs – Dehnungs-
kurve, wenn man die Vorspannung (0,2 MPa) und die Fehlorientierung (91 % der 
Anisotropieenergie) beachtet. Diese Messungen ändern zwar nicht die Probeneigen-
schaften, belegen aber die Möglichkeit der Abschätzung magnetisch erzeugbarer 
Dehnung aus den mechanischen Spannungs - Dehnungs – Kurven. Außerdem zeigt 
sich, dass nur eine geringe Absenkung der Zwillingsspannung nötig ist, um die mag-
netische Dehnung im Polykristall zu steigern. Dies ist das Ziel für weitere Arbeiten. 
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5 Zusammenfassung und Ausblick 
 
Die hergestellten Legierungen im System Ni-Mn-Ga sind nach einer Homogenisie-
rungsglühung (1000 °C, 48 h) bei genügend tiefen Temperaturen martensitisch und 
ferromagnetisch. Durch geeignete Wahl der Zusammensetzung kann die martensiti-
sche Umwandlungstemperatur über Raumtemperatur angehoben werden. Die Opti-
mierung der Homogenisierungsglühung und die Durchführung derselben unter Last 
sind Gegenstand einer gegenwärtig laufenden Diplomarbeit. 
 
Eine zusätzliche Wärmebehandlung (600 °C 14 h) stellt im System Ni50Mn30Ga20 die 
7M – Struktur ein, für Ni50Mn29Ga21 ist die 5M – Struktur einstellbar. Die Wärmebe-
handlung zur Einstellung der 5M – Struktur ist in Temperatur und Zeit in weiten 
Grenzen frei wählbar.  
 
An den martensitischen Proben ist nach der Herstellung und Wärmebehandlung 
noch keine magnetfeldinduzierte Dehnung messbar. Deswegen muss das Gefüge 
optimiert werden. Dazu werden die Proben einer gerichteten Erstarrung unterzogen, 
um eine Fasertextur entlang des Wärmeflusses zu erhalten. Um diese Fasertextur 
während der Homogenisierungsglühung beizubehalten, muss der Fuß der Probe ab-
getrennt werden, der den feinkristallinen Angussbereich enthält. Die weitere Optimie-
rung des Gießprozesses ist Gegenstand andauernder Arbeiten im Rahmen einer Dis-
sertation. 
 
Aus diesen Proben wurden erosiv Würfel herausgeschnitten, wobei eine Würfelkante 
parallel zur Erstarrungsrichtung gelegt wurde. Die verbleibenden Kanten wurden so 
gewählt, dass sie ebenfalls möglichst parallel zu [100] – Richtungen lagen. Dies ge-
schah durch Texturuntersuchungen anhand von 110 - Polfiguren auf der Oberfläche 
abgetrennter Scheiben. Um die Zwillingsspannung herabzusetzen, wurden die Pro-
ben anschließend mechanisch trainiert. Dem mechanischen Training geht ein Abküh-
len unter Last parallel zur Erstarrungsrichtung voraus, um so bereits eine Varianten-
selektion zu erreichen. Durch das mechanische Training konnte im Fall der 7M – Pro-
ben die mechanisch erreichbare Dehnung auf 8 % angehoben werden, die Zwillings-
spannung konnte in einer anderen Probe auf 15 MPa herabgesetzt werden, die 5 % 
Dehnung zeigte. In der 5M – Struktur sind die Zwillingsgrenzen leichter beweglich 
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und es kann in einigen Fällen die volle Dehnung von ca. 6 % erreicht werden. Die 
Zwillingsspannung kann auf 3 – 4 MPa abgesenkt werden, was zwar immer noch 
über der magnetisch erzeugbaren mechanischen Spannung von 2,6 MPa liegt, doch 
auch bei geringeren Spannungen bewegen sich schon Zwillingsgrenzen. Der Trai-
ningsmechanismus liegt in der Veränderung der Mikrostruktur der Zwillingsgrenzen 
und ist Untersuchungsgegenstand einer weiteren Dissertation. 
 
Eine magnetisch induzierte Dehnung kann an 5M – Polykristallen ermittelt werden. 
Bei Raumtemperatur zeigen diese Proben eine Dehnung von etwa 0,3 %. Diese Deh-
nung wird auf ca. 1 % erhöht, wenn die Temperatur auf 40 °C angehoben wird. 
Durch die größere Nähe zur martensitischen Umwandlungstemperatur werden die 
Zwillingsgrenzen leichter beweglich. Die magnetokristalline Anisotropie nimmt zwar 
ebenfalls ab, aber da die Curietemperatur erst bei ca. Tc = 100°C liegt, ist die Ab-
nahme der Anisotropieenergie von 25°C zu 40°C nicht so stark und der Effekt durch 
die Absenkung der Zwillingsspannung dominiert. 
 
Die magnetische Dehnung kann außerdem erhöht werden, indem ein akustisches 
Signal eingekoppelt wird, dessen Schwingungen die Zwillingsspannung herabsetzen. 
So konnte die Dehnung für eine ausgewählte Probe auf etwa 2 % im Feld erhöht 
werden. Da dies aber die Materialeigenschaften der Probe nicht verändert, sondern 
nur eine externe Absenkung der Zwillingsspannung bewirkt, werden auf diesem Ge-
biet keine weiteren Arbeiten durchgeführt werden. 
 
Die weiterführenden Arbeiten laufen innerhalb des Schwerpunktprogrammes SPP 
1239 der Deutschen Forschungsgesellschaft. Ein Großteil dieser Arbeit fand im 
Rahmen des BMBF Projektes 03X4005E statt. 
 
Diese Arbeit hat gezeigt, dass Ni-Mn-Ga auch in polykristalliner Form magnetische 
Dehnung in der 5M – Struktur zeigen kann. Die Dehnung ist mit 0,3 % gering. Die 
magnetisch erzeugbare mechanische Spannung erreicht jedoch mit 2,1 MPa 80 % 
des theoretischen Maximalwertes. Gelingt es im Verlaufe weiterer Arbeiten, die Zwil-
lingsspannung noch weiter herabzusetzen, können die polykristallinen Materialien in 
Konkurrenz zu den Einkristallen treten. Im Vergleich zu diesen bieten sie den Vorteil, 
dass sie schneller und einfacher herzustellen sind. Ein Einkristall wird in der Regel 
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mit einigen Millimetern pro Stunde gezogen, wohingegen der Gießprozess nach 300s 
beendet ist. Aus der kurzen Gießzeit folgt eine Verbilligung für eine etwaige zukünfti-
ge Anwendung. Zudem sind die Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung 
so gering, dass sie durch eine Wärmebehandlung ausgeglichen werden können. Für 
Anwendungen in Polymerkompositen sind diese Materialien bereits im jetzigen Zu-
stand geeignet. Dabei ist die Zerkleinerung vor den Wärmebehandlungsschritten 
durchzuführen. Das mechanische Training hingegen kann dann erst am Komposit 
durchgeführt werden. Darüber hinaus können die gewonnen Erkenntnisse im Bereich 
der Struktureinstellung und insbesondere des mechanischen Trainings auf andere 
Formgedächtnismaterialien angewendet werden, die nicht notwendigerweise ferro-
magnetisch sein müssen. Im Bereich der ferromagnetischen Formgedächtnislegie-
rungen wird nach neuen Materialien gesucht, insbesondere um Gallium als teuren 
Einsatzstoff zu vermeiden. 
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